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HOOFDSTUK 1 SITUERING VAN HET ONDERZOEK
1.1  Situering
Het vrij volume in een polymeer kan gedefinieerd worden als de onbezette gebieden in het
polymeer. Deze holtes zijn het gevolg van een niet-perfecte stapeling van de
polymeerketens en zijn toegankelijk voor bewegingen van polymeersegmenten. Het vrij-
volume-concept in polymeersystemen ondersteunt veel van onze basiskennis van het
macromoleculair gedrag en het verschaft een inzicht in verscheidene structuur-eigenschap-
relaties, waarbij “moleculaire mobiliteit” centraal staat. We denken hierbij bijvoorbeeld
aan de mechanische eigenschappen van een polymeer, verouderingsverschijnselen, en
transport van laag-moleculaire stoffen en gassen doorheen een polymeer. 
De voorbije jaren werd intensief gespeurd naar methodes om de vrij-volume-parameters
van een polymeer - zijnde de grootte van de vrij-volume-holtes enerzijds en de vrij-
volume-fractie of het aantal vrij-volume-holtes anderzijds - te meten of theoretisch te
berekenen. Een eenvoudige, directe meetmethode was evenwel tot voor kort niet voor
handen. De experimentele problemen vinden grotendeels hun oorsprong in de beperkte
grootte en de korte levensduur van een vrij-volume-holte. 
In een onderzoeksgebied buiten de polymeerchemie, namelijk bij de studie van metalen,
halfgeleiders en zeolieten, wordt al gedurende enkele decennia "positronannihilatie
levensduurspectroscopie" (PALS) aangewend voor de detectie van defecten en holten in de
grootte-orde van 10-10m. De PALS-techniek maakt hiervoor gebruik van de levensduur van
subatomaire deeltjes (positronen), die via radio-isotopen geïnjecteerd worden in het te
onderzoeken materiaal. 
Aangezien de vrij-volume-holten in polymeren eveneens ongeveer 10-10m groot zijn,
groeide aan het eind van de jaren '80 het besef dat deze techniek bruikbaar zou kunnen zijn
voor de detectie van het vrij volume in polymeren. Op deze manier zou het dan mogelijk
worden op niet-destructieve wijze de vrij-volume-holten in polymeermaterialen te
onderzoeken.
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Gedurende het voorbije decennium evolueerde de PALS-techniek tot een vaak aangewende
probe voor de karakterisatie van de vrij-volume-holten in polymeren. Dit uit zich onder
andere in een gigantische explosie van het aantal publicaties omtrent deze topic. Toch is bij
het gebruik van deze techniek grote waakzaamheid geboden:
¾ Tot op heden bestaat er geen gestandaardiseerde meetprocedure, wat het onderling
vergelijken van resultaten bemoeilijkt.
¾ Bij de overgang van metalen en zeolieten naar polymeersystemen werd het
analysemodel niet of nauwelijks aangepast. Dit betekent dat in het analysemodel
geen polymeerspecifieke parameters werden geïncorporeerd.
¾ De correcte interpretatie van de vrij-volume-parameters τ3 en I3 (zie verder) die via
een PALS-experiment bekomen worden, is nog steeds onder evaluatie én discussie.
¾ Er heerst geen eenduidigheid betreffende de definitie van het vrij volume. Indien
via PALS effectief informatie met betrekking tot het vrij volume bekomen kan
worden, betreft het hier dan wel degelijk hetzelfde “vrij volume” als datgene wat in
de polymeerwereld bedoeld wordt?
¾ …
Bij de aanvang van dit doctoraatsonderzoek werd als doel gesteld de bruikbaarheid van de
PALS-techniek voor de karakterisatie van het vrij volume in polymeermaterialen te
evalueren. Hierbij is het van het grootste belang dat er een duidelijk inzicht verworven
wordt in zowel de mogelijkheden als de beperkingen van deze techniek. 
Dit doctoraatsonderzoek kadert in een samenwerkingsverband met de Onderzoeksgroep
Nucleaire Materiaalfysica (NUMAT) van de Vakgroep Subatomaire Fysica van de
Universiteit Gent. Hierbij focust Nathalie Balcaen, doctoraatsbursaal van het NUMAT,
zich op de wiskundige kant van het onderzoeksthema en het op punt stellen van de
experimentele PALS-techniek, terwijl mijn aandeel voornamelijk de fysico-chemische
interpretatie van de materie beslaat.
Tot nu toe worden PALS-experimenten in polymeren meestal geïnterpreteerd via een
standaardmodel dat reeds werd aangewend voor de analyse van metalen en zeolieten. In dit
model wordt het vrij volume beschouwd als een geheel van sferische holten binnenin het
polymeer. Omwille van extreme benaderingen leidt dit tot een semi-empirisch,
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materiaalonafhankelijk verband tussen de levensduur van het positronium en het vrij
volume. 
1.2  Overzicht van deze thesis
Gedurende dit doctoraatsonderzoek werd nagegaan of, en in welke mate, polymeer-
specifieke materiaaleigenschappen de PALS-analyse-parameters τ3 en I3 beïnvloeden. We
denken hierbij bijvoorbeeld aan polariteit, kristalliniteit, moleculair gewicht en
polydispersiteit, …
Na een theoretische inleiding omtrent het ontstaan en het gebruik van het vrij-volume-
concept in de polymeerchemie in hoofdstuk 2 zullen in het volgende hoofdstuk enkele
mogelijkheden voor de experimentele bepaling van het vrij volume kort geschetst worden.
In hoofdstuk 4 wordt het principe van de PALS-techniek verduidelijkt. Tegelijk zal ruim
aandacht besteed worden aan de interpretatie van de analyseparameters, aangezien
hieromtrent nog steeds discussie heerst.
Daarna wordt aan de hand van een aantal “deelonderzoeken” de invloed van
polymeerspecifieke materiaaleigenschappen bestudeerd. Het betreft hier steeds
eigenschappen die gerelateerd worden met het vrij volume in polymeermaterialen.
In eerste instantie worden een aantal homopolymeren in lineaire en vernette vorm
onderzocht met als doel de invloed van moleculair gewicht, moleculaire gewichtsspreiding,
polariteit en vernettingsdichtheid na te gaan (hoofdstuk 5).
In hoofdstuk 6 wordt een statistisch copolymeer, poly(ethyleen-co-vinylacetaat), met
variërend vinylacetaat-gehalte bestudeerd. Hierbij wordt de invloed van polariteit en
kristalliniteit op de PALS-analyse-parameters onderzocht. Voor deze materialen werd door
de Universiteit van Rouen de permeatie van CO2 in functie van het vinylacetaat-gehalte
nagegaan.
Tenslotte worden in hoofdstuk 7 multicomponent polymeermaterialen, waarin meer dan
één polymeercomponent vervat is, bestudeerd. Het betreft hier gesegmenteerde
polymeernetwerken, die eveneens worden getest als ionair geleidende vaste-stof-
materialen.
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HOOFDSTUK 2 HET VRIJ-VOLUME-CONCEPT
2.1 Inleiding
Heel wat belangrijke eigenschappen van zowel laag-moleculaire als hoog-moleculaire
verbindingen, zoals viscositeit, thermische, mechanische en relaxatie-eigenschappen, zijn
gecorreleerd met de moleculaire mobiliteit, die op haar beurt sterk afhankelijk is van de
mate van moleculaire ordening in de structuur1. 
Deze eigenschappen kunnen vanuit een thermodynamisch standpunt beschreven worden
met behulp van parameters zoals de configurationele vrije energie2 en de enthalpie3 van het
systeem. In een alternatieve werkwijze worden deze eigenschappen op een
fenomenologische manier beschreven door gebruik te maken van het vrij-volume-concept.
Centraal in dit vrij-volume-concept staat het idee dat er zonder vrije ruimtes geen
beweging van moleculen of, in het geval van polymeren, segmenten van moleculen
mogelijk is. Het basisprincipe van dit concept wordt in Figuur 2.1 geïllustreerd voor laag-
moleculaire stoffen. Beweging van moleculen is slechts mogelijk dankzij de aanwezigheid
van holten of lege ruimten. Wanneer een molecule zich naar een holte verplaatst, ontstaat
een nieuwe holte op de oorspronkelijke plaats van de molecule. 
Figuur 2.1: Schematische voorstelling van de beweging van moleculen in een
laagmoleculaire stof.
Dit concept wordt reeds decennia lang gebruikt om verscheidene fenomenen in de
polymeerchemie te verklaren. Het is namelijk een intuïtief plausibele manier om een groot
aantal polymeereigenschappen op moleculair niveau te begrijpen en te verklaren.
In Figuur 2.1 wordt de beweging van kleine moleculen gesuggereerd. Voor
polymeermoleculen geldt een analoge situatie, met als verschilpunt dat hier meer dan één
Hoofdstuk 2
-6-
holte in de onmiddellijke omgeving van het te bewegen segment noodzakelijk zal zijn. Het
verplaatsen van een deel van de polymeerketen doet namelijk eveneens andere delen van
de keten bewegen.
Omdat vrij-volume-holten zeer klein zijn (~10-10m), is de directe bepaling van het vrij
volume niet eenvoudig (zie volgend hoofdstuk). Toch wordt het vrij-volume-concept
sedert het eind van de jaren ’50 veelvuldig gebruikt. Het vormde een belangrijke stap
voorwaarts in het definiëren en begrijpen van de glastransitie in polymeren. Ook voor de
analyse van de snelheids- en temperatuurs-afhankelijkheid van het visco-elastisch gedrag
van polymeren werd een beroep gedaan op dit concept. Bovendien werden op basis van dit
concept theorieën ontwikkeld voor de diffusie van laag-moleculaire verbindingen in
polymeren, thermische conductiviteit, het oplossen van polymeren, … 
Het vrij volume in polymeren ontstaat doordat de polymeerketens niet op een perfecte
manier in de ruimte gestapeld worden (zie Figuur 2.2).
Figuur 2.2: Schematische voorstelling van de moleculaire stapeling en het
hieruit resulterende vrij volume in een amorf polymeer.
Het totaal volume (V) van een polymeer kan dan worden opgesplitst in enerzijds het bezet
volume (Vb) en anderzijds het vrij volume (Vf). 
fb VVV += ( 2.1)
Vrij Volume
Bezet Volume
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Ondanks deze schijnbaar eenvoudige definitie van het vrij volume komt hier echter een
eerste moeilijkheid naar voor. Algemeen wordt het totaal volume beschouwd als het
volume dat wordt waargenomen via metingen van het specifiek volume4. Het bezet volume
Vb wordt echter op verschillende manieren gedefinieerd1,5,6. Enkele mogelijke definities
zijn: 
¾ een zogenaamd “uitgesloten” (excluded) volume, dat wordt berekend aan de hand
van de van der Waals-dimensies van de moleculen5.
¾ het kristallijn volume bij 0K7
¾ het “fluctuatievolume” of het totale volume dat wordt ingenomen door de
moleculen. Dit omvat dan het van der Waals-volume van de moleculen evenals het
volume dat geassocieerd is met de thermische vibraties van de moleculen8,9. 
Deze laatste definitie kan beschouwd worden als de meest courante.
Dit betekent uiteraard dat naargelang de gekozen definitie voor het bezet volume in een
polymeer eveneens een verschillend vrij volume Vf beschouwd zal worden. Bovendien
wordt niet enkel vergelijking 2.1 gehanteerd voor de definitie van het vrij volume in een
polymeer. Ook enkele andere definities worden frequent gebruikt. Bepaalde auteurs
definiëren het vrij volume als niet-gelokaliseerde, of mobiele holtes in het materiaal10,11.
Nog anderen splitsen het vrij volume in een amorf polymeer op in enerzijds het interstitiële
vrij volume, i.e. een vrij volume dat uniform wordt verdeeld doorheen het polymeer, en dat
niet bruikbaar is voor bijvoorbeeld moleculair transport, en anderzijds het “holte”-vrij-
volume, waarbij holtes ontstaan als gevolg van een niet-uniforme verdeling van het vrij
volume in het polymeer12. 
Het mag duidelijk zijn dat deze verscheidenheid aan definities voor zowel het vrij volume
als het bezet volume zal leiden tot een verscheidenheid aan resultaten wanneer gepoogd
wordt om het vrij volume te berekenen of te bepalen. Uiteraard varieert dan ook de waarde
voor het fractioneel vrij volume f, dat gedefinieerd wordt als de verhouding van het vrij
volume ten opzichte van het totaal volume, naargelang de gebruikte definitie (zie verder).
V
Vf f= ( 2.2)
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Ondanks deze variatie aan definities voor het vrij volume in polymeren, kan het belang van
het vrij-volume-concept voor de verklaring van een uiteenlopende reeks
polymeereigenschappen niet worden onderschat. In de hierna volgende paragraaf wordt
summier het ontstaan en de daarop volgende evolutie van het vrij-volume-concept
geschetst.
2.2 Het vrij-volume-concept in de polymeerchemie
2.2.1 Pionierswerk van Doolittle, Fox en Flory
In het begin van de jaren 50 werd het vrij-volume-concept ontwikkeld door enerzijds
Doolittle13, die hiermee de temperatuursafhankelijkheid van de viscositeit van vloeistoffen
verklaart, en anderzijds Fox en Flory14,15 die een verband leggen tussen de moleculaire
bewegingen in polymeerketens enerzijds en hun fysisch gedrag in glasachtige en vloeibare
toestand anderzijds.
De empirische vergelijking van Doolittle13 wordt hieronder weergegeven. De viscositeit
wordt erin uitgedrukt in functie van het vrij volume aanwezig in de vloeistof. Deze
vergelijking vormt de feitelijke basis van het vrij-volume-concept. 



+=
f
b
V
VBAlnlnη ( 2.3)
waarin : η = viscositeit
A, B = constanten die afhankelijk zijn van de vloeistof
Sindsdien wordt bij de beschrijving van een groot aantal fenomenen op basis van het vrij-
volume-concept, zoals ondermeer de belangrijke WLF-vergelijking die de
temperatuursafhankelijkheid van relaxatietijden in polymeren boven de Tg empirisch
weergeeft, gesteund op deze vergelijking. Hierop wordt in paragraaf 2.4 dieper ingegaan.
Door Fox en Flory wordt het vrij-volume-concept geïntroduceerd in het domein van de
polymeerchemie. Zij bestuderen de invloed van het moleculair gewicht op de
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glastransitietemperatuur en op de bulkviscositeit voor polystyreen15,16 en polyisobutyleen14
en maken bij hun interpretatie gebruik van het vrij-volume-concept.
Zij brengen eveneens het idee naar voor dat de glastransitietemperatuur in polymeren
overeenstemt met een zogenaamde “iso-vrij-volume-toestand”17. Hierbij wordt gesteld dat
ter hoogte van de glastransitietemperatuur het fractioneel vrij volume voor polymeren
gelijk is aan één universele waarde. Deze belangrijke hypothese wordt naderhand verder
ontwikkeld18,19 en vormt de basis voor de beschrijving van de glastransitie in
polymeren20,21,22 die in paragraaf 2.3 wordt uitgewerkt.
2.2.2 Verdere evolutie van het vrij-volume-concept
2.2.2.1 Vrij-volume-distributie
In het begin van de jaren ’60 introduceren Cohen & Turnbull23 het begrip vrij-volume-
distributie. Net als Doolittle bestuderen zij oorspronkelijk laag-moleculaire stoffen, maar
hun conclusies kunnen eveneens worden uitgebreid tot polymeermoleculen.
Zij komen tot de vaststelling dat er binnenin materialen niet “één vrij volume” bestaat,
maar dat er veeleer een distributie van vrij volume in het materiaal aanwezig is. Zij leiden
een uitdrukking af voor de zelfdiffusiecoëfficiënt van een vloeistof (D), of de mobiliteit
van de vloeistofmolecule, die een analoge vorm heeft als de Doolittle-vergelijking.


−=
fV
*γV.u.exp*g.aD ( 2.4)
 
waarin : g = geometrische factor 
a* = moleculaire diameter
u = kinetische gassnelheid
γ = overlapfactor, met een waarde 0.5-1
V*      = het minimale volume dat een holte moet bezitten in de buurt van de
beschouwde molecule opdat moleculair transport kan plaatsgrijpen
(~het kritische-holte-volume)
Vf = gemiddeld vrij volume 
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Hierbij steunen zij op twee veronderstellingen:
¾ Moleculair transport kan enkel plaatsgrijpen indien, bij herschikking van het vrij
volume, holtes worden gevormd die groter zijn dan een kritische waarde V*.
¾ Voor de herschikking van het vrij volume is geen energie vereist.
In het begin van dit hoofdstuk wordt reeds aangehaald dat bij de definitie van het vrij
volume verschillende definities worden gehanteerd. Hier wordt dit geïllustreerd aan de
hand van de verschillende definities die worden aangewend door enerzijds Fox en Flory en
anderzijds Cohen en Turnbull. 
Dit onderscheid in definitie is een gevolg van het feit dat Cohen en Turnbull er van uitgaan
dat de vrij-volume-holten niet één welbepaalde grootte bezitten, maar dat veeleer een vrij-
volume-distributie aanwezig is in het polymeer. Bovendien stellen zij dat bij een
welbepaalde temperatuur een deel van dit vrij volume kan worden herschikt zonder dat
hiervoor energie vereist is. 
Fox en Flory definiëren het vrij volume eenvoudigweg als het verschil tussen het totaal
volume en het bezet volume (vergelijking 2.1). Cohen en Turnbull daarentegen hanteren in
hun redenering eveneens de term “excess volume” (∆V). Deze term komt in feite overeen
met wat door Fox en Flory als “vrij volume” wordt gedefinieerd, namelijk het verschil
tussen het totaal volume V en het volume van de molecule Vb.
∆V = V - Vb ( 2.5) 
Dit “excess volume” wordt dan opgesplitst in twee termen:
∆V = Vf + ∆Vc ( 2.6)
Vf wordt dan gedefinieerd als dit deel van het excess volume dat kan worden herschikt
zonder dat hiervoor energietoevoer noodzakelijk is, terwijl voor de herschikking van ∆Vc
wel degelijk energie vereist is. Naarmate de temperatuur stijgt, wordt de bijdrage van Vf
steeds groter ten opzichte van de bijdrage van ∆Vc. Deze auteurs maken aldus een
onderscheid tussen het statische vrij volume (∆Vc) en het dynamische vrij volume (Vf). 
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2.2.2.2 Theoretische toestandsvergelijking
Een totaal verschillende werkwijze bij de uitwerking van het vrij-volume-concept wordt
hieronder beschreven. Hierbij wordt niet langer gesteund op de Doolittle-vergelijking
(vergelijking 2.3), maar wordt gebruik gemaakt van een theoretische toestandsvergelijking
(“equation of state”, EOS), die gecorreleerd kan worden met zogenaamde PVT-metingen. 
In zogenaamde PVT-metingen wordt het specifiek volume van een polymeer gemeten in
functie van druk en temperatuur. Een toestandsvergelijking voor een bepaald systeem geeft
het verband weer tussen de grootheden druk (P), volume (V) en temperatuur (T) voor dat
systeem24. De doelstelling van een EOS is dus om op een accurate wijze experimentele
PVT-data te beschrijven. Naderhand kunnen hieruit dan fysische eigenschappen zoals
thermische expansiviteit en compressibiliteit berekend worden voor variërende
omstandigheden.
Experimentele PVT-data kunnen worden beschreven met behulp van een empirische of een
theoretische EOS. In tegenstelling tot empirische EOS kan de theoretische EOS bovendien
leiden tot een moleculaire interpretatie van de PVT-data.
Eén van de meest succesvolle EOS-theorieën is de zogenaamde Simha-Somcynsky-EOS-
theorie die werd opgesteld voor polymeren in de rubberfase8,20,25,26. Deze SS-EOS-theorie
is gebaseerd op een quasi-rooster-model, waar de polymeerketens of –segmenten slechts
een fractie y van de roosterplaatsen bezetten. De fractie vacante plaatsen in het rooster (h)
wordt dan voorgesteld door 
h = 1 – y ( 2.7)
Op de verdere mathematische uitwerking van de SS-EOS-theorie zal hier niet dieper
worden ingegaan. Belangrijk is vooral dat deze theorie een methode levert om, aan de hand
van PVT-metingen, informatie betreffende de vrij-volume-fractie h(T,P) te berekenen.
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2.2.3 Conclusie
In paragrafen 2.2.1 en 2.2.2 worden de belangrijkste basisontwikkelingen van het vrij-
volume-concept kort geschetst. Deze ideeën vormen de fundamenten van dit belangrijke
concept. Op basis hiervan werden naderhand een groot aantal theorieën uitgewerkt waarbij
telkens één specifiek facet van de polymeerwetenschap met behulp van het vrij-volume-
concept wordt bestudeerd. We denken hierbij ondermeer aan de verklaring van het
transport van moleculen doorheen polymeren27,28,29, fysische veroudering van
polymeren30,31, ionaire conductiviteit in polymeerelektrolyten32, fasemorfologie in
polymeermengsels33, …
2.3 De glastransitie in polymeren: correlatie met het vrij volume
Twee fundamentele begrippen van onze huidige kennis betreffende polymeersystemen zijn
heel nauw verbonden met het vrij-volume-concept. Vanwege de belangrijke positie die
deze beide begrippen innemen in de polymeerwetenschap zullen deze in de huidige en de
volgende paragraaf wat dieper worden uitgewerkt. Het betreft hier enerzijds de
glastransitietemperatuur (§ 2.3) en anderzijds de zogenaamde WLF-theorie (§ 2.4). Op
deze manier willen we de alomtegenwoordigheid van het gebruik van het vrij-volume-
concept illustreren, maar eveneens wijzen op een aantal punten van discussie.
In verdere hoofdstukken zullen ook nog andere voorbeelden worden uitgewerkt waarin het
vrij-volume-concept wordt gehanteerd voor de verklaring van bepaalde fenomenen in
polymeermaterialen.
2.3.1 De glastransitie
Polymeren kunnen ruwweg ingedeeld worden in amorfe polymeren enerzijds en semi-
kristallijne polymeren anderzijds. Beide types polymeren bezitten een amorfe fase, waarin
de polymeerketens niet perfect gestapeld zijn en aldus aanleiding geven tot het ontstaan
van vrij-volume-holten in deze amorfe fase. Daarnaast is in de semi-kristallijne polymeren
eveneens een fractie van de polymeerketens wel geordend, zodat deze een kristallijne
structuur vormen. In de kristallijne fractie van het polymeer zijn geen vrij-volume-holten
aanwezig.
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Wanneer een amorf polymeer wordt opgewarmd vanaf lage temperatuur, zal dit in drie
verschillende toestanden voorkomen. 
¾ Bij lage temperatuur bevindt het polymeer zich in de glastoestand. Het polymeer
vertoont de karakteristieken van een "glas”: het is hard, stijf en broos. Bewegingen
van de polymeerketens zijn volledig ingevroren. In de glastoestand bestaat de enige
vorm van beweging uit de vibratiebewegingen van de atomen. In bepaalde
specifieke gevallen kan bij verhoging van de temperatuur eveneens een zekere
bewegingsvrijheid ontstaan die aanleiding geeft tot rotatie van de zijgroepen van de
polymeerketen. 
¾ Bij verder verwarmen wordt het einde van de glastoestand bereikt: het polymeer
wordt “rubberachtig”. De overgang van de glasfase naar de rubberfase wordt
gekarakteriseerd door de glastransitietemperatuur (Tg). Vanaf deze temperatuur zijn
de polymeerketens niet langer ingevroren, maar kunnen rotaties omheen de
bindingen plaatsgrijpen. In de rubbertoestand zijn grote ketensegmenten vrij om te
bewegen, maar toch blijven de ketenkluwens onderling verstrengeld. Het polymeer
in de rubbertoestand is zeer zacht, rubberachtig en elastisch, maar vloeit nog niet. 
¾ Bij verder verhogen van de temperatuur gaat het polymeer tenslotte over van de
rubbertoestand naar de vloeibare toestand. Deze laatste overgang wordt
gekarakteriseerd door de verwekingstemperatuur (Tv)34. Vanaf deze temperatuur
zijn de ketens niet meer onderling verstrengeld en bewegen ze als geheel ten
opzichte van elkaar.
Deze verschillende fasen in een amorf polymeer, evenals de corresponderende
transitietemperaturen, kunnen duidelijk geïllustreerd worden wanneer de
elasticiteitsmodulus E’ van het polymeer wordt uitgezet in functie van de temperatuur (zie
Figuur 2.3, curve A). 
De elasticiteitsmodulus van een polymeer is een maat voor de stijfheid van het polymeer
en kan ondermeer bepaald worden via dynamisch mechanische analyse (DMA, zie
hoofdstuk 5). Zoals hierboven wordt beschreven, varieert de stijfheid van het polymeer
sterk naargelang de fase waarin het zich bevindt. Deze variatie uit zich in een scherpe
daling van de elasticiteitsmodulus met stijgende temperatuur ter hoogte van de
transitietemperaturen Tg en Tv. 
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Ook de semi-kristallijne polymeren bezitten een amorfe fase, waarin bij stijgende
temperatuur eveneens de overgangen van glas- naar rubbertoestand en daarna naar
vloeibare toestand kunnen plaatsgrijpen. Het is evenwel zo dat deze transities sterk
beïnvloed worden door de aanwezige kristallijne fractie in het polymeer. 
De glastransitie in semi-kristallijne polymeren situeert zich steeds bij een lagere
temperatuur dan de smelttransitie. Bij overgang van de amorfe fase van de glastoestand
naar de rubbertoestand zal de daling in de elasticiteitsmodulus minder uitgesproken zijn
dan bij de amorfe polymeren, omdat het polymeer door de aanwezigheid van de kristallijne
fractie nog een zekere stijfheid behoudt.
Naargelang de ligging van de smelttemperatuur Tm ten opzichte van de
verwekingstemperatuur Tv van de amorfe fase kunnen zich twee verschillende situaties
voordoen. Indien Tm groter is dan Tv, komt het polymeer bij Tm onmiddellijk in de
vloeibare toestand terecht (curve B). Indien Tm kleiner is dan Tv, zal na de smelttransitie
eerst een rubberachtig polymeer ontstaan, dat bij Tv overgaat in de vloeibare toestand
(curve C).
Deze verschillende transitietemperaturen in amorfe en semi-kristallijne polymeren worden
weergegeven in Figuur 2.3. In curve A worden de transities in amorfe polymeren getoond,
terwijl in curves B en C de twee verschillende situaties voor semi-kristallijne polymeren
worden geïllustreerd. Hierbij wordt aan de hand van het subscript weergegeven welk type
transitie plaatsgrijpt voor welk soort polymeer.
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Figuur 2.3: Transities in een amorf (A) of semi-kristallijn (B en C) polymeer.
2.3.2 Correlatie van de Tg met het vrij volume
De transitie van de rubberfase naar de glasfase, die zowel in amorfe als in semi-kristallijne
polymeren voorkomt, wordt gekenmerkt door een duidelijke wijziging in een groot aantal
macroscopische eigenschappen van het polymeer binnen een nauw temperatuursinterval
rondom de Tg. We denken hierbij ondermeer aan de viscositeit, de specifieke warmte, de
thermische expansiecoëfficiënt, … 
De Tg van een polymeer wordt dan ook beschouwd als een zeer belangrijke karakteristiek
van het polymeer. De ligging van deze Tg ten opzichte van kamertemperatuur bepaalt
ondermeer de toepassingsmogelijkheden van het polymeer.
De uitgesproken veranderingen in de macroscopische eigenschappen van een polymeer ter
hoogte van de glastransitie worden reeds door Fox en Flory toegeschreven aan een variatie
in de evolutie van het vrij volume in het polymeer in functie van de temperatuur17.
Zoals bij het begin van dit hoofdstuk werd aangehaald, wordt in het vrij-volume-concept
mobiliteit gecorreleerd met een hoeveelheid beschikbaar vrij volume. Algemeen kan de Tg
van een polymeer, indien de overgang van glas naar rubber wordt beschouwd, gedefinieerd
worden als zijnde de temperatuur vanaf dewelke de polymeerketens voldoende mobiliteit
bezitten opdat polymeersegmenten in de hoofdketen in staat zijn rotatie- en
translatiebewegingen uit te voeren.
3
4
5
6
7
8
9
10Log E' 
(Pa)
Tg,A,B,C Tv,A,CTm,C
A
C
B
Tm,B
Hoofdstuk 2
-16-
Fox en Flory stellen dat het vrij volume in polymeren ter hoogte van de Tg een
karakteristieke waarde bereikt, vanaf dewelke deze bewegingen kunnen plaatsgrijpen.
Bovendien suggereren zij dat deze waarde voor het vrij volume ter hoogte van de Tg voor
alle polymeren gelijk zou zijn. Zij stellen dus dat de glastransitietemperatuur in polymeren
kan worden beschouwd als een iso-vrij-volume-toestand.
Het fractioneel vrij volume in een polymeer bij een bepaalde temperatuur kan dan als volgt
worden uitgedrukt32:
( )gfg TTαff −+= ( 2.8)
waarin: fg = vrij-volume-fractie bij de Tg
αf = thermische expansiecoëfficiënt van het vrij volume
2.3.3 De glastransitietemperatuur als iso-vrij-volume-toestand
Op basis van de veronderstelling van Fox en Flory dat alle polymeren bij de Tg een zelfde
fractioneel vrij volume bezitten, wordt door Simha en Boyer een uitdrukking voor het
fractioneel vrij volume bij de Tg (fg) afgeleid20. Deze uitdrukking blijkt voor een groot
aantal verschillende polymeren geldig te zijn en leidt tot een zelfde waarde voor fg voor
deze polymeren, namelijk 11.3%.
Hun redenering zal hieronder geschetst worden met behulp van Figuur 2.4. In deze figuur
en de daarop volgende vergelijkingen verwijzen de subscripten “G” en “R” respectievelijk
naar de glas- en naar de rubberfase, terwijl het subscript “g” weergeeft dat de waarde bij Tg
bedoeld wordt.
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Figuur 2.4: Specifiek volume in functie van de temperatuur voor een amorf
polymeer
De auteurs bestuderen de wijziging van het specifiek volume van amorfe polymeren in
functie van de temperatuur. Wanneer het specifiek volume van een amorf polymeer wordt
uitgezet in functie van de temperatuur, kan deze grafiek worden opgesplitst in twee lineaire
gedeeltes, die samenkomen ter hoogte van de Tg. De richtingscoëfficiënt van deze beide
rechten respectievelijk beneden of boven de Tg worden weergegeven door 
dT
dVG  en 
dT
dVR ,
met name de verandering van het specifiek volume in respectievelijk de glasfase (VG) of de
rubberfase (VR) in functie van de temperatuur.
Bij extrapolatie van deze rechten naar het absolute nulpunt, worden de waarden V0,G en
V0,R bekomen. V0,G duidt de geëxtrapoleerde waarde voor het totaal volume bij het
absolute nulpunt aan, terwijl V0,R de toestand van maximale pakkingsdichtheid weergeeft
voor een hypothetisch amorf polymeer bij het absolute nulpunt. 
V0,R
V0,G
VgαGTg
Vf,g
VgαRTg
Vg
V
T
dT
dVG
dT
dVR
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De thermische expansiecoëfficiënten voor de glas- en voor de rubberfase worden als volgt
gedefinieerd :
P
G
G dT
dV
V
1α 

= ( 2.9)
P
R
R dT
dV
V
1α 

= ( 2.10)
In deze redenering wordt aangenomen dat de thermische expansiecoëfficiënt van het bezet
volume gelijk is aan deze van de glasfase35. Dit betekent dat het polymeer beneden de Tg
effectief “bevroren” is en dat het aldus een constant, “kritisch” vrij volume Vf,g bezit. Het
bezet volume daalt beneden de Tg  op analoge wijze verder als boven de Tg. Beneden de Tg
is de contractie van het polymeer dus enkel te wijten aan de contractie van het bezet
volume, als gevolg van afnemende thermische oscillaties. 
Het fractioneel vrij volume (f) wordt gedefinieerd als (zie vergelijkingen 2.1 en 2.2): 
V
V-V
V
Vf bf == ( 2.11)
waarin: Vf = vrij volume
V = reëel volume
Vb = bezet volume
Bij de Tg geldt dan: 
g
gb,g
g
gf,
g V
V-V
V
V
f == ( 2.12)
waarin: Vf,g = vrij volume bij Tg
Vg = reëel volume bij Tg
Vb,g = bezet volume bij Tg
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Uit Figuur 2.4 en vergelijkingen 2.9 en 2.10 kan afgeleid worden dat :
Vg = V0,R + VgαRTg ( 2.13)
en
Vb,g = V0,R + VgαGTg ( 2.14)
Het fractioneel vrij volume bij de Tg kan dan genoteerd worden als: 
( ) ( ) ( ) gGR
g
gGgR0,gRgR0,
g TααV
TαVVTαVV
f −=+−+= ( 2.15)
Simha en Boyer20 komen aldus tot de vaststelling dat op basis van deze afleiding het
fractioneel vrij volume bij de Tg voor ieder polymeer berekend kan worden, indien de Tg
en de thermische expansie-coëfficiënten van dit polymeer in de rubber- en in de
glastoestand gekend zijn. Zij stellen vast dat voor een brede waaier aan polymeren dit
fractioneel vrij volume bij de Tg een constante waarde heeft, namelijk:
fg = (αR – αG)Tg = 0.113 ( 2.16)
De auteurs bevestigen aldus de hypothese van Fox en Flory dat de Tg als een iso-vrij-
volume-toestand beschouwd kan worden. Een polymeer in de rubberfase gaat dan over in
de glastoestand wanneer zijn vrij-volume-fractie gedaald is tot 11.3 %.
2.4 Visco-elastisch gedrag van polymeren : de WLF-theorie 
Bij de beschrijving van de visco-elastische eigenschappen van polymeren op basis van het
vrij-volume-concept staat opnieuw het idee centraal dat bepaalde structurele elementen
slechts kunnen worden verplaatst wanneer het vrij volume een kritische waarde
overschrijdt11. Williams, Landell en Ferry21 hebben in een groot aantal polymeren de
temperatuursafhankelijkheid van relaxatieprocessen boven de Tg bestudeerd. 
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Zij stellen dat deze in een amorf polymeer beschreven kunnen worden met behulp van één
enkele empirische functie, de zogenaamde WLF-vergelijking: 
( )
g
g
T TT51.6
TT17.44
loga −+
−−≅ ( 2.17)
en
Tg
T
T η
ηa = ( 2.18)
De reductiefactor aT geeft hierin de verhouding weer van de viscositeit (η) bij een bepaalde
temperatuur T ten opzichte van die bij een referentietemperatuur, in dit geval de Tg. De
reductiefactor weerspiegelt als dusdanig de temperatuursafhankelijkheid van de mobiliteit
van de polymeersegmenten.
Daar ook deze auteurs mobiliteit in polymeren bestuderen, kan opnieuw gezocht worden
naar een correlatie met het vrij volume in polymeren. Via de reeds vroeger vermelde
Doolittle-vergelijking wordt de temperatuursafhankelijkheid van de viscositeit van
vloeistoffen verklaard met behulp van het vrij-volume-concept. 



+=
f
b
V
VBAlnlnη (2.3)
Op basis van deze vergelijking kan voor de WLF-vergelijking, waarmee de
temperatuursafhankelijkheid van de viscositeit van een groot aantal zuivere polymeren
wordt beschreven voor temperaturen tussen Tg en Tg + 100°C, een analoge uitdrukking
worden afgeleid. Deze afleiding steunt op enkele vereenvoudigingen en zal hieronder
weergegeven worden zoals deze door de auteurs wordt uitgevoerd. 
Bij het benaderen van de Tg daalt de relatieve waarde van het vrij volume snel, zodat
volgende vereenvoudiging is toegestaan binnen een beperkt temperatuursgebied:
 
f
1
V
VV
V
V
VVV
f
fb
f
b
fbb =+≈⇒+≈ ( 2.19)
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Doolittle bekomt voor de constante B een waarde van de grootte-orde ~1; Williams,
Landell en Ferry stellen B gelijk aan 1. Vergelijking 2.3 kan dan als volgt geschreven
worden:
f
1lnAlnη += ( 2.20)
Wanneer deze vergelijking wordt ingevuld in vergelijking 2.18, geldt: 



 −=−==
g
TgT
Tg
T
T f
1
f
1
2.303
1η logη log
η
ηloga log ( 2.21)
Zoals reeds in paragraaf 2.3.2 vermeld wordt, geldt volgende uitdrukking voor de
temperatuursafhankelijkheid van het vrij volume :
( )gfg TTαff −+= (2.8)
Combinatie van vergelijkingen 2.21 en 2.8 leidt tot :
( )
g
f
g
g
g
T
TT
α
f
TT
2.303f
1
loga
−+
−


−
= ( 2.22)
wat qua vorm identisch is aan de WLF-vergelijking (vergelijking 2.17). Dit betekent dat op
basis van de WLF-vergelijking universele waarden voor het fractioneel vrij volume bij de
Tg en voor de thermische expansie-coëfficiënt van het vrij volume bekomen worden:
fg = 0.025 
en
αf = 4.8 10-4 K-1
Williams, Landell en Ferry beschouwen het bestaan van een universele waarde voor fg als
zijnde consistent met de eerder geopperde hypothese van Fox en Flory17.
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2.5 Enkele bemerkingen
Wanneer we de resultaten voor de waarde van het fractioneel vrij volume bij de Tg (fg) uit
paragrafen 2.3 en 2.4 beschouwen, blijkt dat deze duidelijk verschillend zijn. Nochtans
komen beide redeneringen tot eenzelfde conclusie, namelijk dat polymeren een
welbepaalde waarde voor het vrij volume bezitten ter hoogte van de Tg die constant is voor
alle (of een groot aantal) polymeren. 
De belangrijkste oorzaak van dit duidelijke verschil in de bekomen waarde voor fg is te
vinden in een verschillende definitie van het bezet volume, en aldus eveneens van het vrij
volume in de bestudeerde polymeren1. 
Het is evenwel belangrijk op te merken dat de hypothese van Fox en Flory, namelijk dat er
ter hoogte van de Tg als het ware een iso-vrij-volume-toestand zou heersen in de
polymeren, meer en meer in twijfel wordt getrokken. Zo komen bepaalde auteurs tot een
hogere waarde voor fg met stijgende Tg van het polymeer36. Zij verklaren dit door het feit
dat in dergelijke polymeren de ketens veel rigider zijn dan in andere polymeren, wat leidt
tot een minder efficiënte stapeling en dus een groter vrij volume. 
Toch blijft steeds het centrale idee heersen dat de glastransitie in polymeren een gevolg is
van een plotse verandering in de evolutie van het vrij volume in functie van de
temperatuur, wat mobiliteit van polymeersegmenten teweeg brengt.
Het vrij-volume-concept wordt tot op heden vooral als een kwalitatief concept beschouwd.
Indien directe meettechnieken rechtstreeks informatie zouden kunnen bezorgen over de
grootte en de fractie van het vrij volume in polymeren, zou een belangrijke stap gezet
kunnen worden met betrekking tot de moleculaire inzichten in een ganse reeks processen
in polymeren waarin de mobiliteit van de polymeerketen centraal staat.
In het volgend hoofdstuk worden summier enkele technieken aangehaald die tot op heden
worden gebruikt voor de karakterisatie van het vrij volume in polymeren. In hoofdstuk 4
zal dan geïllustreerd worden hoe de studie van het vrij volume in polymeren met behulp
van Positronannihilatie Levensduurspectroscopie (PALS), wat het onderzoeksthema van
deze thesis vormt, kan worden uitgevoerd. 
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HOOFDSTUK 3 BEPALING VAN VRIJ VOLUME IN POLYMEREN
3.1 Inleiding
Het vrij-volume-concept wordt toegepast bij de verklaring van verscheidene fenomenen in
polymeermaterialen. In het vorige hoofdstuk werd reeds aan de hand van twee voorbeelden
(§2.3 en §2.4) het belang van dit concept en zijn alomtegenwoordigheid in de
polymeerwetenschap aangehaald.
Lange tijd werd het vrij volume louter beschouwd als een theoretisch concept, dat niet  op
een rechtstreekse manier gemeten kon worden. Een rechtstreekse bepaling van het vrij
volume blijkt namelijk allesbehalve eenvoudig te zijn. De moeilijkheden bij de
experimentele bepaling van het vrij volume zijn hoofdzakelijk te wijten aan de geringe
omvang van het vrij volume (~10-10 m), maar eveneens aan het dynamisch karakter van het
vrij volume1. 
Oorspronkelijk werd het vrij volume dan ook via alternatieve werkwijzen bepaald. Zo kan
het vrij volume ondermeer op een indirecte manier afgeleid worden uit metingen van het
specifiek volume2. Ook kunnen theoretische modelberekeningen uitgevoerd worden,
bijvoorbeeld aan de hand van de Van der Waals-dimensies van de moleculen, waaruit dan
het vrij volume kan worden afgeleid3. Het is evenwel duidelijk dat een directe bepaling van
het vrij volume een belangrijke bijdrage zou kunnen leveren in verschillende domeinen van
de polymeerchemie.
De voorbije decennia zijn de spectroscopische technieken sterk geëvolueerd. Momenteel
zijn een aantal technieken beschikbaar die op atomaire schaal holtes kunnen detecteren,
zoals noodzakelijk is voor de detectie van het vrij volume. Het gaat hierbij dan in eerste
instantie om “scanning tunneling microscopy” (STM) en “atomic force microscopy”
(AFM). Deze technieken kunnen evenwel geen informatie leveren over de bulk van het
materiaal ; het zijn oppervlaktetechnieken. Bovendien kunnen met deze beide technieken
enkel statische holtes gedetecteerd worden, terwijl het vrij volume veeleer beschouwd
dient te worden als een dynamische karakteristiek van het polymeer.
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Er werden verscheidene pogingen ondernomen om het vrij volume in polymeren te
karakteriseren. Bij deze verschillende methodes blijft het evenwel meestal zo dat het vrij
volume moet worden “afgeleid”. Men slaagt er niet in op een directe manier een waarde te
bekomen voor de grootte en/of de concentratie aan vrij volume. 
¾ Via “Small Angle X-ray Scattering” (SAXS) en “Small Angle Neutron Scattering”
(SANS) worden dichtheidsfluctuaties in polymeren bepaald. Uit deze
dichtheidsfluctuaties worden dan vrij-volume-distributies afgeleid4,5,6. 
¾ Bij “Molecular Dynamics” wordt met behulp van computermodellen het vrij
volume op atomaire schaal gesimuleerd7,8,9,10,11.
¾ Een derde methode maakt gebruik van “probes” die in de polymeermatrix worden
ingebracht. Een recent ontwikkelde methode maakt gebruik van 129Xe-NMR-
spectroscopie. Hierbij fungeert xenon als een gasprobe die het vrij volume
detecteert12. Het meest voorkomend zijn evenwel de fotochrome13,14,15,16,17,… en
fluorescerende18,19,20,21,… probes. Hier wordt het gedrag van de probes bestudeerd in
functie van de temperatuur, waaruit dan weer informatie met betrekking tot de vrij-
volume-distributie wordt afgeleid (zie §3.2).
¾ Een methode die meer en meer opgang maakt, is de PALS-techniek. Feitelijk kan
deze techniek ook beschouwd worden als een probetechniek, waarbij het ortho-
positronium als probe fungeert. Het principe van deze techniek wordt uitgebreid
beschreven in hoofdstuk 4.
Van de eerste drie opgesomde methodes wordt het gebruik van moleculaire probes, en dan
meer specifiek van de fotochrome of fluorescente probes, het vaakst aangewend. Daarom
wordt deze methode hieronder iets meer verduidelijkt. Hierbij is het niet de bedoeling om
een volledig overzicht te geven van wat hieromtrent reeds werd gepubliceerd. Veeleer zal
aan de hand van enkele illustratieve voorbeelden het principe van deze methode, evenals
de beperkingen, worden aangeduid.
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3.2 Het gebruik van fotochrome en fluorescente probes.
3.2.1 Wat zijn fotochrome en fluorescente probes?
Bij het gebruik van fotochrome of fluorescente probes voor de evaluatie van het vrij
volume in een polymeer, worden moleculen of probes in de polymeermatrix ingebracht.
Bij het gebruik van dergelijke moleculen kan onder invloed van bestraling een verandering
in de molecule plaatsgrijpen. Dergelijke processen worden bruikbaar voor de karakterisatie
van het vrij volume wanneer voor deze omzetting een bepaald “reactie-volume”
noodzakelijk is. Dit wil zeggen dat de molecule een geometrische verandering ondergaat
die een bepaald “vrij volume” vereist.  De mate waarin deze omzetting zal doorgaan, kan
dan worden beschouwd als een maat voor het beschikbare vrij volume in de
polymeermatrix22,23.
¾ In het geval van fluorescente probes wordt de molecule bij bestraling in een
aangeslagen toestand gebracht. Het principe van het gebruik van fluorescente
probes voor de detectie van het vrij volume in een polymeer wordt schematisch
weergegeven in Figuur 3.1. 
Figuur 3.1: Principe van het gebruik van  fluorescente probes voor de detectie
van vrij volume in polymeren.
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Wanneer fluorescente probes door bestraling in de aangeslagen toestand worden
gebracht, is de hierna volgende fluorescentie afhankelijk van de polymeermatrix
waarin de probe zich bevindt21. Afhankelijk van deze matrix kunnen twee
verschillende wegen gevolgd worden. Enerzijds kan de probe teruggaan naar de
grondtoestand door fluorescentie bij een bepaalde golflengte λ1. Anderzijds
beschikken de geselecteerde probes over de mogelijkheid om zich, vanuit de
aangeslagen toestand A*, om te zetten in een andere aangeslagen toestand B*. Er
wordt een excimeer gevormd. De aangeslagen toestand B* kan dan eveneens via
fluorescentie, met een golflengte λ2, naar zijn grondtoestand terugvallen. 
Om te kunnen fungeren als probe voor het vrij volume in de polymeermatrix, is het
hierbij uiteraard belangrijk dat voor de conversie van de ene aangeslagen toestand
naar de andere een bepaald vrij volume vereist is. Als fluorescente probes wordt
ondermeer gebruik gemaakt van anthraceen-derivaten20 of andere aromatische
verbindingen18.
¾ In het geval van fotochrome probes kan een trans-cis-fotoïsomerisatie van een
dubbele binding plaatsgrijpen. Hierbij is voor de omzetting van het ene isomeer
naar het andere een bepaald “reactie-volume” noodzakelijk. Dit wordt schematisch
geïllustreerd in Figuur 3.2. 
Meestal worden hiervoor aromatische verbindingen aangewend. Voorbeelden van
fotochrome probes zijn stilbenen19 of cyanines21. Deze verbindingen vertonen een
welbepaald absorptiespectrum in het UV-VIS-gebied dat verschillend is voor het
cis- en voor het trans-isomeer. 
Figuur 3.2: Principe van fotochrome probes voor de detectie van vrij volume in
polymeren.
ktrans-cis
kcis-trans
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3.2.2 Nadelen van moleculaire probes
Wanneer dergelijke moleculaire probes worden aangewend voor de studie van het vrij
volume in polymeren, dient met een aantal zaken rekening te worden gehouden. 
¾ Ten eerste is het van belang dat gebruik gemaakt wordt van probes die in een
voldoende verschillend gebied ten opzichte van de polymeermatrix licht
absorberen. Indien zowel de probe als de polymeermatrix in eenzelfde gebied licht
absorberen, is het onmogelijk op deze manier informatie over het vrij volume te
extraheren.
¾ Het is niet eenvoudig om de probes in een voldoende hoge concentratie en op een
homogene wijze in de polymeermatrix op te lossen.
¾ Bovendien dient opgelet te worden dat er geen chemische reactie plaatsgrijpt tussen
de probe en de polymeermatrix. Op deze manier kunnen namelijk nieuwe
verbindingen ontstaan die geen, of een andere, absorptie vertonen.24
¾ Vaak kan de geometrische wijziging in de moleculaire probe niet plaatsgrijpen
beneden de Tg van de polymeermatrix. Bij dergelijke systemen kan dan enkel
informatie worden bekomen in verband met het vrij volume in de rubberfase25.
¾ Een beperking van deze techniek is dat het geëvalueerde vrij volume afhankelijk
zal zijn van de eigen grootte van deze probe. Holtes die kleiner zijn dan de probe
zelf kunnen namelijk niet gedetecteerd worden.
¾ De belangrijkste belemmering voor het gebruik van moleculaire probes voor de
karakterisatie van het vrij volume in polymeren is evenwel dat de introductie van
de probes in de polymeermatrix eveneens kan zorgen voor een wijziging in de
oorspronkelijke structuur van het polymeer. De informatie die dan voortkomt uit de
fluorescentiemetingen kan in dit geval niet meer gecorreleerd worden met het vrij
volume in de polymeermatrix.
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3.3 Conclusie
Een aantal van de in §3.1 vermelde technieken worden vrij frequent gebruikt bij de
zoektocht naar het vrij volume in polymeren, andere eerder sporadisch. Het grote nadeel
van al deze technieken is evenwel dat geen enkele van deze technieken op een directe
wijze informatie betreffende het vrij volume levert. Voor de rechtstreekse detectie van het
vrij volume zal dus een andere optie gezocht moeten worden.
In het volgende hoofdstuk wordt een techniek geïntroduceerd die de voorbije 15 jaar een
felle groei heeft gekend in de polymeerwereld. Het betreft hier positronannihilatie
levensduurspectroscopie (PALS). De toename van het gebruik van deze techniek is een
gevolg van de verwachting dat via deze techniek wel degelijk op een directe wijze
informatie betreffende de grootte en de concentratie van het vrij volume bekomen kan
worden. 
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HOOFDSTUK 4 PALS ALS EEN UNIEKE PROBE VOOR HET VRIJ
VOLUME
4.1 Inleiding
Met behulp van de in hoofdstuk 3 vermelde technieken kan informatie in verband met het
vrij volume in polymeren op een indirecte manier bekomen worden. Voornamelijk
gedurende het voorbije decennium ontwikkelde Positronannihilatie
Levensduurspectroscopie (PALS) zich als een soort “nanoprobe”, waarmee op een directe
manier het vrij volume in polymeren bepaald kan worden. 
Oorspronkelijk werd PALS aangewend voor de detectie van holten en defecten in metalen
en zeolieten1,2,3,4. Deze holten en defecten situeren zich in de grootte-orde van 10-10 tot 10-9
m. Aangezien de grootte van deze holten gelijkaardig is aan die van de vrij-volume-holten
in polymeren, groeide het idee dat via deze techniek op een directe manier informatie
betreffende het vrij volume in polymeren bekomen zou kunnen worden.
Gedurende het voorbije decennium kende het gebruik van PALS voor de studie van
polymeren een enorme groei. Het aantal publicaties met betrekking tot dit thema is in deze
periode sterk gestegen. Dit mag blijken uit onderstaande grafiek (Figuur 4.1) waarin het
jaarlijks aantal publicaties in verband met PALS-studies op polymeren wordt weergegeven
voor de voorbije twee decennia. 
De PALS-techniek wordt toegepast in verschillende domeinen van de polymeerchemie
waar het vrij-volume-concept wordt gehanteerd. Vaak wordt hierbij gepoogd de vrij-
volume-eigenschappen van de polymeren die via PALS bekomen zijn, met name de
grootte en het aantal vrij-volume-holten, te correleren met typische
polymeereigenschappen zoals ionaire geleidbaarheid, diffusie, fysische veroudering, ...
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Figuur 4.1: Evolutie van het aantal publicaties betreffende PALS-studies op
polymeren gedurende de periode 1980-2001.
Ondanks deze “literatuur-explosie” is het echter uitermate belangrijk om deze methode
vanuit een kritische hoek te benaderen. Het onderzoek naar zowel de mogelijkheden als de
beperkingen van deze techniek bij de studie van polymeermaterialen vormt dan ook het
centrale thema van deze doctoraatsthesis.
In het huidige hoofdstuk wordt eerst het principe van de PALS-techniek beschreven,
waarna de correlatie met het vrij volume verduidelijkt wordt. Daarna zal stilgestaan
worden bij een aantal moeilijkheden of beperkingen die zich voordoen bij het gebruik van
de PALS-techniek voor de studie van het vrij volume in polymeren. In de volgende
hoofdstukken zal dit dan verder geïllustreerd worden aan de hand van enkele praktische
voorbeelden.
Opmerking: Deze doctoraatsthesis werd geschreven gedurende de eerste helft van 2002. In
wat volgt, wordt de visie met betrekking tot het gebruik van PALS voor de studie van
polymeermaterialen geschetst zoals die op dat ogenblik heerste. Het is evenwel evident dat,
omwille van het feit dat dit een zeer actueel onderzoeksthema is, het onderzoek naderhand
verder is blijven evolueren. Daarom wordt voor de allerlaatste trends verwezen naar de
doctoraatsthesis van Nathalie Balcaen (NUMAT, Universiteit Gent), die zich momenteel
nog steeds in dit onderzoeksthema verdiept.
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4.2 Enkele begrippen
4.2.1 Positron, Annihilatie, Levensduur
De term “Positronannihilatie Levensduurspectroscopie” bevat een aantal begrippen die
dienen te worden verklaard vooraleer het principe van deze spectroscopische techniek kan
worden uitgelegd.
Het positron (e+) is het antideeltje van het elektron (e-). Het werd in 1932 voor de eerste
maal waargenomen door Anderson5,6. 
Het positron ontstaat uit een radiochemisch isotoop waarin de verhouding neutronen ten
opzichte van protonen te laag is om een stabiel isotoop te zijn. In een dergelijk
radiochemisch isotoop gebeurt radioactief verval op zo’n wijze dat de verhouding
neutronen ten opzichte van protonen stijgt. Dit kan ofwel gebeuren door positron-emissie,
met name de vorming en uitstoot van een positron, ofwel door elektronenvangst, waarbij
de kern een orbitaal-elektron absorbeert (zie Figuur 4.2). 
Figuur 4.2: Vereisten voor positronemissie.
Deze beide processen zijn onderling competitief, maar de probabiliteit voor
elektronenvangst stijgt met stijgend atoomgetal. Dit betekent dat de positronstralers zich
voornamelijk in het eerste deel van het Periodiek Systeem der Elementen zullen bevinden.
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Enkele van dergelijke isotopen zijn 11C, 22Na, 44Ti, 58Co, 64Cu. De twee meest gebruikte
positronstralers bij het PALS-onderzoek van polymeren zijn 22Na en 58Co. Gedurende dit
doctoraatsonderzoek wordt gebruik gemaakt van het 22Na-isotoop.
Het genereren van een positron uit het 22Na-isotoop wordt schematisch weergegeven in
Figuur 4.3. 22Na vervalt met een halfwaardetijd van 2.6 jaar naar een aangeslagen toestand
van 22Ne (22Ne*). Tijdens dit verval worden een positron en een neutrino (ν) uitgestuurd.
Deze aangeslagen toestand vervalt met een gemiddelde levensduur van 3 ps naar de
grondtoestand door het uitzenden van een gamma-foton (γ) met een energie van 1274 keV.
Aangezien de gemiddelde levensduur van dit aangeslagen niveau heel klein is in
vergelijking met de gemiddelde levensduur van het positron in de vaste stof (≈ 0.4 ns),
wordt de observatie van dit uitgestuurd γ-foton beschouwd als “de geboorte van het
positron”. 
                   Figuur 4.3: Geboorte van het positron.
Wanneer deze uitgestuurde, energetische positronen in een vaste stof, zoals bijvoorbeeld
een polymeermateriaal, geïnjecteerd worden, zal in eerste instantie hun kinetische energie
snel dalen (~1 ps). Dit wordt in het vakjargon thermalisatie van het positron genoemd.
Afhankelijk van de energie van de positronen varieert de diepte tot waar de meeste
positronen in het polymeer binnendringen van 0.01 mm tot ongeveer 1 mm7. Op deze
manier bereiken de positronen de bulk van het materiaal.
In Figuur 4.4 wordt grafisch het percentage positronen weergegeven dat op een bepaalde
afstand binnen een materiaal met een dichtheid van 1 kg.dm-3 wordt gestopt8. Hieruit blijkt
dat op een afstand van 2 mm alle positronen effectief gethermaliseerd zijn.
γ
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Bij PALS-studies van polymeren dient rekening te worden gehouden met het feit dat de
positronen over een bepaalde afstand binnen het materiaal diffunderen. Opdat alle
positronen gethermaliseerd zouden zijn vooraleer ze de rand van het polymeer bereiken,
wordt daarom gedurende dit doctoraat steeds gebruik gemaakt van polymeermonsters met
een dikte van 2 mm. 
Figuur 4.4: Percentage gestopte positronen in een materiaal met een dichtheid
=1 kg.dm-3.
Nadat het positron gethermaliseerd is, kan het annihileren met een elektron uit het
materiaal. Deze positron-elektron-annihilatie is een relativistisch proces waarbij de massa
van de betrokken deeltjes wordt omgezet in elektromagnetische energie. Bij dit proces
worden twee annihilatie-fotonen die elk een energie van 511 keV bezitten, gegenereerd
(zie Figuur 4.5). De observatie van deze uitgestuurde γ-fotonen wordt beschouwd als “de
dood van het positron”. 
Figuur 4.5: Schematische voorstelling van positronannihilatie.
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Het tijdsverschil tussen het ontstaan (de geboorte) en het annihileren (de dood) van het
positron wordt dan gedefinieerd als de levensduur van het positron (τ).
4.2.2 Het Positronium
4.2.2.1 Wat is een Positronium? 
Wanneer een positron dat wordt uitgezonden door een radioactieve bron, binnentreedt in
een polymeer, verplaatst het zich in eerste instantie over een korte afstand doorheen het
polymeer. Hierbij verliest het positron een deel van zijn kinetische energie. Op het
ogenblik dat het positron voldoende is afgeremd, kunnen twee verschillende processen
plaatsgrijpen in het polymeer. 
Enerzijds kan het positron, zoals in vorige paragraaf wordt beschreven, als vrij positron
annihileren met een elektron van het polymeer. Anderzijds kan aan het eind van dit
thermalisatieproces in polymeren eveneens positroniumvorming plaatsgrijpen9. Hierbij
vormt het positron een metastabiele gebonden toestand met een elektron, het positronium
(Ps) genaamd. Dit Ps kan het best vergeleken worden met een waterstofatoom waarbij het
proton wordt vervangen door een positron. Het Ps ontstaat enkel in isolatoren waar de
elektronendichtheid voldoende laag is opdat een afzonderlijk systeem van 1 positron en 1
elektron kan ontstaan.
Zowel het elektron als het positron hebben een spin 1/2. Dit betekent dat de totaalspin van
het Ps ofwel 0, ofwel 1 kan zijn en het Ps dus in twee verschillende toestanden kan
voorkomen. In de 1S0-grondtoestand, het zogenaamde para-Ps, bezitten elektron en
positron antiparallelle spins. In de 3S1-toestand bezitten het elektron en positron parallelle
spins. Deze toestand wordt het ortho-Ps genoemd. Aangezien het grondniveau van para-Ps
en ortho-Ps slechts 0.1meV verschillen, grijpt bij vorming aan kamertemperatuur een
statistische verdeling over beide niveaus plaats. In afwezigheid van ortho-para-conversie,
wordt 1/4 van de Ps-atomen gevormd als para-Ps en 3/4 als ortho-Ps10. 
De verschillende opties voor het positron, na thermalisatie in een polymeer, worden
schematisch weergegeven in Figuur 4.6. Bij PALS-studies van het vrij volume in
polymeermaterialen zal de aandacht hoofdzakelijk uitgaan naar het gedrag van het ortho-Ps
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in het polymeer. Er wordt namelijk verondersteld dat op basis hiervan informatie
betreffende het vrij volume in het polymeer bekomen kan worden (zie verder).
Figuur 4.6: Mogelijkheden voor het positron bij het binnentreden in een
polymeer.
4.2.2.2 Vorming van Ps : Het “spoor”-model 
Voor de vorming van het Ps in vaste stoffen dient een elektron van het materiaal
beschikbaar te zijn. De vorming van het Ps in polymeren wordt meestal beschreven aan de
hand van één van beide modellen die in deze en volgende paragraaf worden beschreven,
namelijk het “spoor”-model of het Ore-interval-model.
In deze thesis wordt bij de interpretatie van enkele experimentele data gebruik gemaakt
van het spoor-model. Dit model levert een kwalitatief eenvoudige voorstelling, waarmee
ondermeer de invloed van een wijzigende chemische samenstelling begrepen kan worden.
Het Ore-interval-model wordt hier evenwel voor de volledigheid eveneens kort geschetst. 
Het spoor-model werd in 1974 geïntroduceerd door Mogensen11. Algemeen wordt een
spoor gedefinieerd als een groep reactieve intermediairen die zo dicht in elkaars buurt
zitten dat er een grote waarschijnlijkheid bestaat dat zij met elkaar zullen reageren
vooraleer ze in de bulk diffunderen. In dit kwalitatief model wordt aangenomen dat het Ps
gevormd wordt in een dergelijk spoor, dat door het positron zelf wordt gevormd. 
Wanneer het positron in een bulkmateriaal wordt gestuurd en het grootste deel van zijn
kinetische energie verliest, creëert het in dat materiaal een spoor dat bestaat uit
Gethermaliseerd
positron in polymeer
Annihilatie als vrij positron
Vorming van positronium
para-Ps
↑↓
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verschillende elektronen en corresponderende positieve ionen of radicalen, evenals het
positron zelf (zie Figuur 4.7). De ontstane vrije elektronen zullen hun initiële energie
verliezen door zich over een korte afstand, binnen de dimensies van het spoor, te
verplaatsen. Ps-vorming kan dan plaatsgrijpen door reactie van het positron met één van
deze elektronen in het spoor.
Uiteraard zullen recombinatie van elektronen en positieve ionen of radicalen, en diffusie
van het elektron of het positron uit het spoor, competitief zijn met de Ps-vorming. 
Ook chemische reacties tussen elektron- of positron-“vangers” en de kortlevende deeltjes
in het spoor kunnen de Ps-vorming beïnvloeden. Het is duidelijk dat de chemische
samenstelling van de bestudeerde polymeren hierbij een belangrijke rol zal spelen. Hierop
zal verder in dit hoofdstuk nog worden teruggekomen.
Figuur 4.7: Schematische voorstelling van het terminale positron-spoor.
4.2.2.3 Vorming van Ps : Het “Ore-interval”-model
Het “Ore-interval”-model werd in 1949 geïntroduceerd door Ore12. In dit model wordt
aangenomen dat het Ps in een bulkmateriaal gevormd wordt wanneer de energie van het
positron zich, na thermalisatie, binnen een welbepaald energie-interval, het zogenaamde
Ore-interval, bevindt.
Ook in dit model verliest het positron in een eerste fase een deel van zijn kinetische energie
(Ekin) door ionisatie of excitatie van de moleculen. Bij ionisatie leidt dit tot de vorming van
vrije elektronen.
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Wanneer het positron na thermalisatie een matige Ekin bezit, kan het met één van deze vrije
elektronen een Ps vormen. Dit proces zal enkel thermodynamisch gunstig zijn indien de
Ekin van het positron zich binnen een bepaald energie-interval bevindt. 
De Ekin dient uiteraard kleiner te zijn dan de energie vereist voor excitatie of ionisatie van
de moleculen, aangezien anders deze processen zullen plaatsgrijpen in plaats van Ps-
vorming. De Ekin dient echter groter te zijn dan het verschil tussen de ionisatie-energie van
de moleculen en de bindingsenergie van het Ps. Indien de Ekin van het positron kleiner is
dan dit verschil, is Ps-vorming energetisch gezien onmogelijk; voor het totaalproces van
ionisatie (of vorming van een vrij elektron) en Ps-vorming zou namelijk een
energietoevoer noodzakelijk zijn.
Opdat in het materiaal Ps-vorming zou plaatsgrijpen, geldt dus volgens het Ore-interval-
model de volgende energetische vereiste voor het positron : 
Eex , Ei > Ekin > Ei - EPs
waarbij : Eex  = elektronische excitatie-energie
Ei = ionisatie-energie van de moleculen 
Ekin = kinetische energie van het positron
EPs = bindingsenergie van het Ps (6.8eV)1
4.2.2.4 Levensduur van positron en Ps
De levensduur van het positron wordt in §4.2.1 gedefinieerd als de tijd tussen de geboorte
van het positron, gekenmerkt door een γ-foton met een energie-inhoud van 1274 keV en de
dood van het positron door annihilatie, gekenmerkt door het uitzenden van 2 γ-fotonen met
een energie-inhoud van 511 keV. 
Wanneer het positron in een polymeer als vrij positron annihileert, bezit het een levensduur
van 0.3 – 0.5 ns. Belangrijk hierbij is dat het verlies van Ekin van het positron tijdens het
thermalisatieproces gebeurt in een tijdsspanne die verwaarloosbaar klein is in vergelijking
met de levensduur van het positron, namelijk ongeveer 1 ps13. 
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Net zoals het vrij positron vervallen ook para-Ps en ortho-Ps door annihilatie, waarbij
opnieuw γ-fotonen met een energie van 511 keV worden uitgezonden. Dit betekent dat ook
voor het para-Ps en het ortho-Ps op een analoge manier als voor het vrij positron de
levensduur gedefinieerd kan worden als de tijd tussen de geboorte van het positron en de
dood van het Ps door annihilatie.
In para-Ps, waar het positron en het elektron een antiparallelle spin bezitten, gebeurt de
annihilatie heel snel. Het para-Ps bezit een levensduur van 0.124 ns. 
De levensduur van ortho-Ps, waarin het positron en het elektron een parallelle spin
bezitten, is aanzienlijk langer. In vacuüm worden bij annihilatie van het ortho-Ps drie
coplanaire γ-fotonen uitgestuurd. De levensduur van het ortho-Ps bedraagt 142 ns, wat drie
grootte-ordes langer is dan de levensduur van para-Ps en het vrij positron.
Wanneer het ortho-Ps gegenereerd wordt in een polymeer zal deze relatief lange
levensduur aanzienlijk worden verkort. De annihilatie van het ortho-Ps kan in een
polymeer namelijk nog via een ander mechanisme plaatsgrijpen. Dit mechanisme wordt
“pick-off”-annihilatie genoemd. 
In polymeren grijpt de spontane annihilatie van het ortho-Ps quasi niet meer plaats en
annihileren de ortho-Ps via pick-off-annihilatie. Hierbij zal het positron van het ortho-Ps
annihileren met een elektron met tegengestelde spin van het omringende medium, met
uitzending van 2 gamma-fotonen. Op deze manier wordt de levensduur van het ortho-Ps in
een polymeer sterk gereduceerd in vergelijking met de levensduur in vacuüm. De
levensduur van het ortho-Ps in polymeren bedraagt ongeveer 1 – 5 ns. De variatie van deze
levensduur zal, zoals verder zal blijken, belangrijk zijn in de zoektocht naar informatie
betreffende het vrij volume.
In Tabel 4.1 wordt een overzicht gegeven van de levensduur van het positron en Ps in
polymeren. Ter vergelijking zijn eveneens de waarden voor annihilatie van het Ps in
vacuüm weergegeven. 
Algemeen wordt de levensduur gesymboliseerd door de Griekse letter τ. Daarnaast wordt
in subscript een nummering aangegeven, gaande van de kortste tot de langste levensduur.
                                                                                                                                                   
1 Deze waarde geldt in vacuüm; door interactie met de elektrische velden in de materie, wordt het
Ps gepolarizeerd, waardoor de bindingsenergie verkleint tot ongeveer 4 eV. 
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Dit betekent dat in wat volgt τ1 de levensduur van para-Ps, τ2 die van vrij positron en τ3 (en
in sommige gevallen ook τ4, zie verder) de levensduur van ortho-Ps weergeeft.
Tabel 4.1 : Overzicht van de levensduur van positron en Ps.
Levensduur
Polymeer Vacuüm
para-Ps (τ1) 0.125 ns 0.130-0.200 ns2
positron (τ2) 0.3 – 0.5 ns /
ortho-Ps (τ3) 1 – 5 ns   (pick-off) 142 ns
4.3 PALS-studie van een polymeer
4.3.1 Experimentele opstelling
De PALS-metingen worden uitgevoerd op een “home-made” toestel, beschikbaar in het
NUMAT, vakgroep subatomaire fysica, Universiteit Gent. De belangrijkste componenten
waaruit dit toestel is opgebouwd, met name de monsterhouder, de γ-detectoren, de koeling,
een vacuümpomp en de elektronica, worden weergegeven in Figuur 4.8.
Bij een PALS-studie van een polymeer staat het gedrag van positron en Ps in het polymeer
centraal. Dit betekent dat eerst en vooral een positronenbron voorhanden moet zijn om het
PALS-experiment te kunnen uitvoeren. Deze bron wordt bereid door enkele druppels
22NaCl in waterige oplossing op een Kaptonfolie aan te brengen en vervolgens te drogen.
Nadien wordt hierboven een Kaptonfolie geplaatst, waarna de bron wordt dichtgemaakt.
De bron heeft een sterkte van ongeveer 20µCi en kan voor meerdere opeenvolgende
experimenten worden gebruikt. 
                                                                                                                                                   
2 Polarisatie van het Ps in de materie veroorzaakt een verlenging van de p-Ps levensduur.
Anderzijds is het p-Ps eveneens onderhevig aan pick-off annihilatie, waardoor de levensduur zou
verkorten. Combinatie van deze beide invloeden leidt meestal tot een verlenging van de levensduur
tot ongeveer 0.130 à 0.200 ns. Rechtstreekse meting van deze levensduur is evenwel tot vandaag
virtueel niet mogelijk.
Hoofdstuk 4
-44-
Figuur 4.8: Experimentele opstelling voor PALS-metingen.
De bron wordt in een monsterhouder tussen twee metalen plaatjes gebracht, die een
cirkelvormige opening bevatten (zie Figuur 4.9). 
Figuur 4.9: Detailopname van de monsterhouder voor PALS-metingen.
22Na-bron tussen
Kaptonfolies
koeling
monsterhouder
vacuümpomp
elektronica
γ-detectoren
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Wanneer een PALS-meting wordt uitgevoerd, wordt langs weerszijden van de bron een
cirkelvormig polymeerschijfje bovenop een extra Kaptonfolie geplaatst. Deze extra
Kaptonfolie is noodzakelijk om te vermijden dat het bestudeerde polymeer tijdens een
temperatuursscan de radioactieve bron zou beschadigen. 
Tenslotte wordt dit geheel omwikkeld met aluminiumfolie en tussen de beide detectoren
gepositioneerd, zoals in Figuur 4.10 wordt geïllustreerd. Door beide detectoren op te
stellen onder een hoek van 100°, blijkt de terugstrooiing minimaal te zijn. De
monsterhouder is verbonden met een elektronisch gestuurd verwarmingselement en
cryostaat; temperatuurscontrole gebeurt tot op 0.5°C nauwkeurig.
Figuur 4.10: Positionering van de γ-detectoren.
Een cruciale factor bij de PALS-studie van polymeren is de detectie van de γ-fotonen die
worden uitgestuurd bij de geboorte en de dood van het positron of Ps. In Figuur 4.11 wordt
de detectie van de γ-fotonen schematisch weergegeven. Het eigenlijke meetinstrument is
de “time-to-amplitude-convertor” (TAC). De TAC levert een signaal waarvan de
amplitude evenredig is met het tijdsinterval tussen de start- en stop-signalen. Dit signaal
wordt opgenomen met behulp van een “multichannel analyzer” (MCA) en opgeslagen in
een computer. 
De start- en stopfotonen (met een energie van respectievelijk 1274 en 511 keV) komen
terecht in een scintillatiemateriaal, waar optische fotonen worden gecreëerd. Deze fotonen
worden met behulp van een fotokathode in een photomultiplier-buis (PM) omgezet in
polymeer
γ-detectoren
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elektronen en vermenigvuldigd14. De tijdssignalen, nodig om de TAC te starten en te
stoppen, worden bepaald met behulp van “constant fraction timing”. Dit is een methode
waarbij een signaal wordt gegenereerd wanneer de opgaande flank van de puls een
constante fractie van zijn pulsamplitude heeft bereikt. Voordeel van deze methode is dat
het tijdspunt onafhankelijk is van de pulsamplitude, indien alle pulsen eenzelfde vorm
bezitten. In de “constant fraction differential discriminator” (CFDD) zit bovendien een
selectie van de pulshoogte (minimum en maximum) vervat, zodat tegelijk een
energieselectie wordt uitgevoerd. Op deze manier kunnen de signalen, corresponderend
met 511 keV voor de stopsignalen en met 1274 keV voor de startsignalen, geselecteerd
worden.
Figuur 4.11: Schematische voorstelling van een positron-levensduur-
spectrometer.
4.3.2 Analyse van het levensduurspectrum
Via een PALS-meting worden de levensduur τi en de corresponderende intensiteit Ii van
para-Ps, positron en/of ortho-Ps bepaald. De levensduur τi is omgekeerd evenredig met de
snelheid waarmee het deeltje annihileert, de annihilatiesnelheid λi, terwijl de intensiteit Ii
de waarschijnlijkheid weergeeft dat een positron dat het materiaal binnendringt zal
annihileren als para-Ps, als vrij positron of als ortho-Ps.
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waarbij : τi = levensduur van positronen in toestand i
Ii = intensiteit van deze component
i =1 ⇒ para-Ps
i =2 ⇒ vrij positron
i =3, 4 ⇒ ortho-Ps
In de levensduurmeetketen worden de gedetecteerde tijdsintervallen, die de tijdsduur
tussen het start- en het stopsignaal weergeven, met behulp van een multichannel analyzer
opgeslagen in verschillende kanalen. Dit resulteert in een “levensduurspectrum”, dat kan
uitgedrukt worden aan de hand van onderstaande vergelijking.
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Het levensduurspectrum voor een polymeermateriaal bevat meestal drie gemiddelde
levensduren, overeenkomstig met annihilate van para-Ps, vrij positron en ortho-Ps. Met
behulp van een analysemodel, en rekening houdend met de resolutiefunctie van de
spectrometer en een constante achtergrondbijdrage, kunnen de drie gesuperponeerde
exponentiële curven bekomen worden (zie Figuur 4.12).
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Figuur 4.12: Superpositie van drie exponentiële curven in het experimentele
levensduurspectrum.
In deze thesis wordt bij de opname van een levensduurspectrum meestal beoogd dat een
half miljoen tot één miljoen tellen geregistreerd worden. Op deze manier kan het spectrum
met behulp van een mathematisch analysemodel meestal vlot geanalyseerd worden. De tijd
die nodig is voor de opname van één dergelijk spectrum bij een welbepaalde temperatuur is
afhankelijk van de bronsterkte, de positie van de detectoren, de scintillatiekristallen, de
instelling van de elektronica, … en kan variëren van ongeveer een uur tot een dag of nog
langer.
De analysemodellen die courant worden gebruikt voor de analyse van PALS-metingen in
polymeren, kunnen opgesplitst worden in twee groepen. Enerzijds is er de groep
analysemodellen die voor de levensduur van para-Ps, vrij positron en ortho-Ps een discrete
waarde bepaalt. De meest gebruikte analysemodellen die aanleiding geven tot discrete
levensduurcomponenten zijn “PATFIT”15, “RESOLUTION”16 en “Lifetime” (LT)17.
Anderzijds zijn er de zogenaamde “continue” modellen, die aanleiding geven tot een
distributie in de levensduur van één of meerdere componenten. Voorbeelden van dergelijke
analysemodellen zijn “CONTIN”18,  “MELT”19 en “LT”17.
In deze thesis wordt bij de analyse van de PALS-data gebruik gemaakt van het
analyseprogramma Lifetime, waarmee drie (of vier) levensduurcomponenten en hun
respectievelijke intensiteiten worden bepaald. De discrete waarde voor de langste
0
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levensduurcomponent die via dit model wordt bekomen, kan dan beschouwd worden als
een gemiddelde waarde voor de grootte van de vrij-volume-holtes in het polymeer. Deze
analysemethode laat toe op een relatief eenvoudige manier de PALS-resultaten voor
verschillende polymeren onderling te vergelijken. 
De keuze voor het “ideale” analysemodel staat momenteel overigens fel ter discussie. De
voorbije jaren werd ondermeer door de onderzoeksgroep NUMAT van de Universiteit
Gent een nieuw analysemodel, het “Slow Trapping-model”, ontwikkeld20. Centraal in dit
model staat het idee dat het ortho-Ps langzaam wordt ingevangen in een vrij-volume-holte. 
In het raam van de samenwerking waarin dit doctoraatsonderzoek kadert, wordt dit model
momenteel verder getest en uitgewerkt door N. Balcaen. Voor verdere informatie
betreffende dit analysemodel wordt dan ook verwezen naar haar doctoraatsthesis.
4.4 Betekenis van de PALS-analyseparameters
Zoals reeds eerder in dit hoofdstuk wordt vermeld, gaat bij de PALS-studie van polymeren
veruit de meeste aandacht uit naar het gedrag van de langste levensduurcomponent. Zowel
aan de waarde voor de levensduur als aan de waarde voor de intensiteit van deze
component wordt door heel wat onderzoekers aandacht besteed. In wat volgt, wordt de, al
dan niet correcte, “klassieke” correlatie van deze beide parameters met het vrij volume in
polymeren geschetst en besproken.
4.4.1 Correlatie tussen τ3 en de straal van de vrij-volume-holte
De annihilatiesnelheid λi, die omgekeerd evenredig is met de levensduur τi, kan
beschouwd worden als een overlapintegraal van de positron- en elektronendensiteit op de
plaats waar annihilatie plaatsgrijpt21: 
( ) ( )∫ +−×== drrρrρcteτ1λ ii ( 4.4)
waarin: ρ- : elektronendensiteit
ρ+ : positrondensiteit
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Algemeen wordt aangenomen dat het ortho-Ps zich in de vrij-volume-holtes van een
polymeer zal situeren waar een lagere elektronendensiteit heerst en dat het zal wegreageren
via pick-off-annihilatie door botsing met de wand van de vrij-volume-holtes10,22.
Uitgaande van vergelijking 4.5 kan de levensduur van het ortho-Ps gecorreleerd worden
met de grootte van de vrij-volume-holte waarin de pick-off-annihilatie plaatsgrijpt.
Volgens deze vergelijking zal een grotere holte, waar dus een lagere gemiddelde
elektronendensiteit heerst, aanleiding geven tot een tragere annihilatie of langere
levensduur23.
Er werd een semi-empirische vergelijking opgesteld, die het verband weergeeft tussen de
gemiddelde straal van de vrij-volume-holtes (R) en de levensduur van het ortho-Ps (τ3)9,24.
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Bij het opstellen van deze vergelijking werd verondersteld dat het vrij volume bestaat uit
sferische holten met straal R. In Figuur 4.13 wordt de betekenis van R en R0 in deze
vergelijking schematisch voorgesteld ( ∆RRR 0 += ). In het Tao-Eldrup-model wordt de
holte voorgesteld als een oneindig diepe potentiaalput. Dit impliceert dat de wanden
ondoordringbaar zijn, waardoor het Ps geen enkele interactie meer zou hebben met het
materiaal. Daarom werd een artificiële elektronenlaag ingevoerd. ∆R geeft hierin de dikte
van een artificiële elektronenlaag van de wand weer en incorporeert de invloed van de
verschillende golffuncties van de wandelektronen. De waarde voor ∆R (= 1.66 10-10 m)
werd bekomen door bovenstaande vergelijking te fitten aan levensduren en gekende holtes
in moleculaire vaste stoffen24.
Figuur 4.13: Betekenis van R0, R en ∆R in vergelijking 4.6.
∆R
R0R
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De correlatie tussen τ3 en de straal van de vrij-volume-holtes op basis van vergelijking 4.6
wordt grafisch weergegeven in Figuur 4.14. Deze semi-empirische vergelijking wordt
tegenwoordig nog steeds frequent aangewend voor de berekening van de gemiddelde
grootte van de vrij-volume-holten in polymeren25,26,27,28,29,30,….
Figuur 4.14: Correlatie tussen de ortho-Ps-levensduur en de straal van de vrij-
volume-holtes op basis van vergelijking 4.6.
Nochtans groeit de overtuiging dat deze vergelijking niet mag worden aangewend voor
kwantitatieve voorspellingen31. Dit is ondermeer een gevolg van het feit dat deze
vergelijking werd opgesteld vanuit een aantal veronderstellingen waaraan vermoedelijk
niet wordt voldaan. Eerst en vooral wordt er van uitgegaan dat de vrij-volume-holten in het
polymeer sferisch zijn. Aangezien de vrij-volume-holten echter een gevolg zijn van een
niet-perfecte stapeling van de polymeerketens, zullen deze holten veeleer een willekeurige,
onregelmatige vorm aannemen dan dat zij sferisch zouden zijn. Bovendien wordt geen
rekening gehouden met het dynamisch karakter van het vrij volume en met de vraag of het
ortho-Ps gedurende zijn levensduur één enkele holte, of meerdere holtes, detecteert.
De evolutie van de levensduur van het ortho-Ps dient vooral beschouwd te worden als een
kwalitatieve bron van informatie betreffende de grootte van de vrij-volume-holtes. Daarom
zal in deze doctoraatsthesis steeds de trend in τ3 weergegeven worden in functie van een
bepaalde parameter, in plaats van het vrij volume effectief te berekenen.
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Hier kan nog worden opgemerkt dat voor de detectie van holtes met behulp van de PALS-
techniek rekening moet gehouden worden met een boven- en ondergrens. De ondergrens is
het gevolg van de grootte van het ortho-Ps (~1.06x10-10m). Er wordt gesteld dat de kleinste
holtes die gedetecteerd kunnen worden door het ortho-Ps een diameter bezitten van
ongeveer  1.85x10-10 m. Holtes met een diameter groter dan ongeveer 20x10-10m kunnen
eveneens niet gedetecteerd worden door het ortho-Ps32.
4.4.2 Betekenis van I3
4.4.2.1 Algemene beschouwingen
Naast de levensduur τ3 van het ortho-Ps wordt eveneens diens intensiteit I3 bestudeerd bij
PALS-analyses van polymeren. I3 wordt beschouwd als een maat voor de probabiliteit van
ortho-Ps-vorming en geeft procentueel weer in welke mate de positronen die in het
polymeer worden geïnjecteerd, zullen annihileren als ortho-Ps. 
Deze parameter wordt vaak beschouwd als een maat voor het aantal vrij-volume-holten in
het polymeer. Op basis van deze veronderstelling werd dan ook een semi-empirische
vergelijking ontwikkeld waarmee de vrij-volume-fractie fV in polymeren bepaald kan
worden33:
3fV IVAf ⋅⋅= ( 4.6)
waarin : A = parameter die kan worden bepaald door calibratie met andere fysische
parameters, zoals bijvoorbeeld de specifieke volume-expansie-coëfficiënten
beneden en boven Tg33.
Voor de berekening van de grootte van de vrij-volume-holten, Vf, wordt gebruik gemaakt
van de straal R van de vrij-volume-holte, die berekend wordt met behulp van vergelijking
4.6.
3
f πR3
4V = ( 4.7)
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Het gebruik van I3 als een maat voor het aantal vrij-volume-holten in een polymeer werd
tot voor kort algemeen aanvaard. Dit is ondermeer een gevolg van het feit dat in een groot
aantal PALS-studies op polymeren de evolutie van I3 in functie van een bepaalde
bestudeerde parameter (bijvoorbeeld temperatuur, kristalliniteit34, …) beantwoordt aan
deze veronderstelling.
4.4.2.2 Twijfel omtrent de betekenis van I3
Indien dit idee omtrent de betekenis van I3 inderdaad aanvaard zou kunnen worden, zou op
basis van vergelijkingen 4.6, 4.7 en 4.8 met behulp van PALS het vrij volume op een
directe manier berekend kunnen worden.
Gedurende het verloop van dit doctoraatsonderzoek groeide evenwel steeds meer twijfel
omtrent het bestaan van een rechtstreekse correlatie tussen I3 en de vrij-volume-holten in
een polymeer.  Tegenwoordig wordt het steeds moeilijker om nog vast te houden aan de
stelling dat I3 een maat is voor het aantal vrij-volume-holten in het polymeer. Deze
definitie voor I3 wordt namelijk meer en meer tegengesproken door experimentele
waarnemingen. De twee meest markante feiten worden hieronder kort geschetst.
¾ Indien I3 voor glasachtige polymeren bij een constante temperatuur wordt
geëvalueerd in functie van de tijd, wordt voor bepaalde polymeren een daling in I3
waargenomen35,36,37. Deze daling wordt door de auteurs beschouwd als een gevolg
van de relaxatie van het vrij volume in het polymeer. Er wordt aldus verondersteld
dat via I3 informatie kan worden bekomen met betrekking tot fysische veroudering
in polymeren.
Er werd echter aangetoond dat de daling in I3 in functie van de PALS-meettijd
sterk afhankelijk is van de sterkte van de positronenbron en de chemische
samenstelling van het polymeer38,39. De mate waarin I3 daalt in functie van de
meetduur is bovendien afhankelijk van de meettemperatuur40,41. Tenslotte wordt
voor bepaalde polymeren bij zeer lage temperatuur een stijging in I3 waargenomen
in functie van de meetduur42,43. 
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¾ Wanneer een temperatuurscyclus wordt uitgevoerd, d.w.z. wanneer I3 geëvalueerd
wordt in functie van de temperatuur, wordt voor bepaalde polymeren een min of
meer lineaire toename van I3 waargenomen met stijgende temperatuur. Een
dergelijke evolutie van I3 zou verklaard kunnen worden als zijnde het gevolg van
een verhoging van het aantal vrij-volume-holten met stijgende temperatuur. 
Voor andere polymeren wordt evenwel een zogenaamde “V-vorm” waargenomen
wanneer de evolutie van I3 in functie van de temperatuur grafisch wordt
weergegeven44,45,46,47,48,49,50. Dit betekent dat in een bepaald temperatuursgebied I3
zal dalen met stijgende temperatuur en daarna bij hogere temperaturen terug zal
stijgen met stijgende temperatuur. 
Opmerkelijk is bovendien dat voor bepaalde polymeren een onderscheid wordt
waargenomen in de evolutie van I3 naargelang een stijgende of een dalende
temperatuursscan wordt uitgevoerd44,46, zoals verder in dit werk eveneens
geïllustreerd wordt.
Uit deze observaties komt naar voor dat de chemische samenstelling van het polymeer een
duidelijke invloed heeft op het gedrag van I3. Er dient blijkbaar rekening te worden
gehouden met het feit dat de aanwezigheid van functionele groepen in het polymeer de Ps-
vorming in het polymeer kan beïnvloeden. 
Nochtans blijven sommige onderzoeksgroepen vasthouden aan de klassieke definitie voor
I3, waarbij een rechtstreekse correlatie zou bestaan tussen I3 en het aantal vrij-volume-
holtes in het polymeer51,52. 
In deze context wordt overigens een verklaring geformuleerd voor de V-vorm die voor
bepaalde polymeren wordt waargenomen wanneer I3 wordt bestudeerd in functie van de
temperatuur42,53,54:
In het hogere temperatuursgebied, waar I3 stijgt met stijgende temperatuur, volgt
hun redenering eenvoudigweg het klassieke beeld van I3. Het vrij volume, en dus
het aantal vrij-volume-holten, verhoogt als gevolg van een stijgende moleculaire
mobiliteit. 
De daling in I3 met stijgende temperatuur in het lagere temperatuursgebied, en dus
volgens deze auteurs eveneens de daling in het aantal vrij-volume-holtes, kan
echter geen gevolg zijn van een verminderde moleculaire mobiliteit, aangezien de
mobiliteit systematisch verhoogt met stijgende temperatuur. 
PALS als een unieke probe voor het vrij volume
-55-
De auteurs suggereren dat met stijgende temperatuur een aantal reeds bestaande
open ruimten als het ware “geblokkeerd” worden door de lokale bewegingen van
de polymeerketen, zodat deze tijdelijk niet beschikbaar zijn voor
positroniumvorming, wat dan zou leiden tot een daling in I3 met stijgende
temperatuur.
Toch kunnen op deze manier niet alle hierboven beschreven waarnemingen verklaard
worden. Aangezien I3 wijzigt in functie van de chemische samenstelling van het polymeer,
groeit meer en meer het besef dat moet worden afgestapt van de tot hiertoe courant
aangewende definitie van I3 waarbij deze als maat voor het aantal vrij-volume-holten wordt
beschouwd44,46. Dit heeft uiteraard belangrijke gevolgen voor de evaluatie van het vrij
volume in polymeermaterialen via PALS, aangezien een directe bepaling van het vrij
volume op basis van τ3, I3 en vergelijkingen 4.6-4.8 dan niet langer mogelijk is.
4.4.2.3 Verklaring van het gedrag van I3
De enige correcte definitie voor I3 die momenteel (zomer 2002) gehanteerd kan worden, is
dat deze parameter een maat is voor de probabiliteit van ortho-Ps-vorming in het
bestudeerde polymeer. Aan de hand van deze definitie, en met behulp van het spoor-model
voor Ps-vorming dat wordt uiteengezet in paragraaf 4.2.2.2, kan het gedrag van I3 in
functie van tijd, temperatuur en chemische samenstelling van het polymeer worden
verklaard.
In het spoor-model wordt het Ps gevormd door reactie tussen het gethermaliseerd positron
en één van de elektronen die in het terminale positron-spoor worden gecreëerd. In het
spoor kunnen evenwel een aantal processen plaatsgrijpen die in competitie zullen treden
met de Ps-vorming en aldus een invloed uitoefenen op I3. 
Behalve het positron en het elektron zijn er namelijk nog andere reactieve deeltjes, zoals
kationen (M+) en radicalen (R°), aanwezig in het spoor (zie Figuur 4.7). Naast diffusie van
het positron of het elektron uit het positron-spoor kunnen ondermeer volgende reacties in
meerdere of mindere mate plaatsgrijpen:
M+ + e- → M (recombinatie) ( 4.8)
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R° + e- → M- (anionvorming) ( 4.9)
e+ + e- → 2γ (directe annihilatie) ( 4.10)
Het is duidelijk dat de Ps-vorming sterk beïnvloed zal worden door enerzijds de mate
waarin het positron en/of elektron uit het spoor wegdiffunderen vooraleer met elkaar te
reageren en anderzijds door één van bovenstaande reacties.
De mate waarin deze processen in mindere of meerdere mate zullen plaatsgrijpen, wordt
beïnvloed door een aantal factoren. 
¾ De chemische samenstelling van de polymeren bepaalt de affiniteit van het elektron
tot de vrije radicalen en kationen, en bepaalt dus hoeveel elektronen beschikbaar
blijven voor Ps-vorming. 
¾ Daarnaast kan aangevoeld worden dat ook het al dan niet wegdiffunderen van het
positron en/of het elektron beïnvloed zal worden door de chemische samenstelling
van het polymeer.
¾ De concentratie en de levensduur van de vrije radicalen zullen Ps-vorming
beïnvloeden. Door recombinatie daalt de concentratie aan radicalen in functie van
de tijd; voor glasachtige polymeren wordt de levensduur van de radicalen
gereduceerd met stijgende temperatuur wanneer de Tg benaderd wordt55.
Aan de hand van deze beschouwingen is het mogelijk om de fenomenen die in §4.4.2.2
beschreven worden, te verklaren. Voor een praktische illustratie en verdere uitleg wordt
ondermeer verwezen naar Figuur 6.18 in Hoofdstuk 6 van deze thesis.
¾ In eerste instantie worden de isotherme experimenten in functie van de PALS-
meetduur beschouwd, waarbij bij lage temperatuur een stijging in I3 plaatsgrijpt,
terwijl bij hogere temperatuur een daling in I3 wordt waargenomen.
Bij lage temperatuur bezitten de vrije elektronen in het spoor een zeer lage
kinetische energie. Deze elektronen kunnen als het ware beschouwd worden als
“gelokaliseerde” elektronen, die zwak worden gebonden aan de moleculen56. Een
gethermaliseerd positron kan op die manier vrij vlot één van deze elektronen
“oppikken” om een Ps te vormen. Bij een langere meetduur bij deze lage
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temperatuur zal de concentratie van deze gelokaliseerde elektronen stijgen, en
aldus leiden tot een stijging in I3.
Bij hogere temperatuur zijn deze elektronen niet langer gelokaliseerd. Ze kunnen
vlot recombineren met andere reactieve species in het spoor (zie vergelijkingen 4.9
en 4.10). Dit betekent dat minder elektronen beschikbaar zijn voor Ps-vorming, en
dat I3 daalt in functie van de tijd.
¾ Bij de temperatuursafhankelijke metingen is de V-vorm in I3 hoofdzakelijk het
gevolg van een veranderende mobiliteit van positronen, elektronen of andere
reactieve species in functie van de temperatuur. 
In het lage temperatuursgebied wordt de daling in I3 met stijgende temperatuur
toegeschreven aan een verhoogde mobiliteit van de elektronen met stijgende
temperatuur in dit temperatuursgebied. 
Bij zeer lage temperaturen kunnen de elektronen beschouwd worden als
“gelokaliseerde” elektronen, waardoor deze vlot beschikbaar zijn voor het positron,
dat in vergelijking met kationen en radicalen bij deze lage temperatuur een hogere
mobiliteit bezit en dus gemakkelijker tot bij het elektron kan komen.
Bij iets hogere temperaturen worden deze elektronen veeleer “vrije” elektronen.
Hierdoor bezitten ze zelf voldoende mobiliteit om niet enkel tot bij het positron te
komen, maar eveneens bij de andere reactieve deeltjes. Doordat het elektron nu
eveneens kan wegreageren met kationen en radicalen, leidt dit tot een daling in I3
met stijgende temperatuur. 
Vanaf een nog hogere temperatuur zullen de kationen en radicalen eveneens een
voldoende hoge mobiliteit bezitten om bijvoorbeeld weg te diffunderen uit het
spoor, zodat ze niet meer competitief optreden ten opzichte van Ps-vorming. Dit
leidt dan terug tot een stijgende I3 met stijgende temperatuur.
¾ Het is evident dat zowel bij de isotherme experimenten als bij de
temperatuursafhankelijke metingen de chemische compositie van het polymeer een
invloed zal hebben op de mate waarin deze processen zullen doorgaan. Met behulp
van het spoor-model worden dus eveneens de waargenomen verschillen tussen
polymeren onderling uitgelegd.
Hoofdstuk 4
-58-
Tenslotte kan nog worden opgemerkt dat door Hirade et al. een experimentele bevestiging
van deze verklaring werd waargenomen57. Zij vergelijken bij lage temperatuur de elektron-
spin-densiteit en de probabiliteit van Ps-vorming voor lineair PMMA en PE. Er wordt een
lineair verband waargenomen tussen de densiteit van de “gelokaliseerde” elektronen en de
probabiliteit van Ps-vorming.
4.4.2.4 Conclusie
Meer en meer groeit de opinie dat het gebruik van I3 als maat voor het aantal vrij-volume-
holten, en dus eveneens het gebruik van vergelijking 4.7, dient te worden vermeden.
Desondanks wordt tot op heden door heel wat onderzoeksgroepen nog systematisch
gebruik gemaakt van deze oorspronkelijke definitie van I3 om bepaalde fenomenen in
polymeren rechtstreeks te correleren met een waarde voor het vrij volume. 
Zonder in detail in te gaan op de exacte metingen die werden uitgevoerd, worden hieronder
een aantal recente publicaties aangehaald die de voorbije jaren verschenen en waarin nog
steeds verwezen wordt naar een rechtstreekse correlatie tussen I3 en het aantal vrij-volume-
holten in het bestudeerde polymeer. 
Zo werd op deze manier de evolutie van I3 verklaard in PALS-studies van ondermeer
polyesters58, polynorborneen59, polyethyleen60, poly(ethyleenoxide)61, poly(methyl-
methacrylaa)t62, polyacrylamide63, poly(N-isopropylacrylamide)64, poly(trimethylsilyl-
propyn)65, epoxyhars66, mengsels van poly(methylmethacrylaat) en poly(ethyleenoxide)67,
mengsels van cis-1,4-polyisopreen en polybutadieen68, ... 
Met deze opsomming is het verre van de bedoeling om een volledig overzicht te geven. Dit
is veeleer een selectie van een reeks publicaties die de voorbije twee jaar verschenen, om te
duiden op het feit dat nog steeds door een groot aantal onderzoekers geen rekening wordt
gehouden met wat in paragrafen 4.4.2.2 en 4.4.2.3 wordt beschreven. De literatuurexplosie
met betrekking tot de PALS-studie van polymeermaterialen, die in het begin van dit
hoofdstuk werd aangehaald, dient dan ook met een korrel zout te worden genomen.
PALS als een unieke probe voor het vrij volume
-59-
Toch is het tij aan het keren en beseffen steeds meer onderzoekers dat de euforie over het
gebruik van PALS voor de studie van het vrij volume een beetje getemperd dient te
worden. De evolutie van I3 wordt door deze onderzoekers niet meer beschouwd als maat
voor de evolutie van het aantal vrij-volume-holten46,47,48,49,69,70,71,72,73,…. 
Meer en meer wordt de aandacht hoofdzakelijk gericht op de evolutie van τ3 in functie van
de bestudeerde parameter om informatie betreffende de evolutie van het vrij volume te
bekomen. Dit vormt evenwel een duidelijke beperking van de mogelijkheden van de
PALS-techniek met betrekking tot de studie van het vrij volume in polymeren.
Anderzijds kunnen verdere inzichten met betrekking tot de interpretatie van I3 in
polymeermaterialen nieuwe horizonten openen in dit onderzoeksgebied.
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HOOFDSTUK 5 LINEAIRE EN VERNETTE HOMOPOLYMEREN
5.1 Situering 
Om na te gaan welke specifieke polymeereigenschappen een mogelijke invloed hebben op
de PALS-analyse van polymeermaterialen, dient elke polymeereigenschap waarvan wordt
vermoed dat deze een invloed kan hebben op het PALS-resultaat, afzonderlijk te worden
onderzocht.
In het huidig hoofdstuk wordt de aandacht vooral gericht op een verandering in de
moleculaire architectuur van het systeem zonder daarbij de chemische samenstelling van
het polymeer te wijzigen. Hierbij worden twee structurele aspecten van polymeren
beschouwd. In polymeren beïnvloeden zowel een variërend moleculair gewicht als een
wijzigende vernettingsdichtheid de Tg van een polymeer. In hoofdstuk 2 wordt reeds
gewezen op de correlatie die bestaat tussen de Tg van een polymeer en het vrij-volume-
concept. De verandering in de Tg die door veranderende structurele factoren
teweeggebracht wordt, kan dan ook verklaard worden met behulp van het vrij-volume-
concept. 
5.1.1 Definitie van moleculair gewicht
Bij karakterisatie van een lineair polymeermateriaal wordt vaak in eerste instantie
stilgestaan bij het "moleculair gewicht" en de "polydispersiteit" (PD) van het polymeer.
We zijn er ons terdege van bewust dat, wanneer het "aantal gram per mol polymeer" wordt
aangeduid, de term "molaire massa" de enige correcte benaming is. In de polymeerwereld
is evenwel nog steeds het gebruik van de term "moleculair gewicht" ingeburgerd; voor de
eenvoud zal die dan ook in wat volgt verder worden gebruikt.
Bij laag-moleculaire stoffen bestaat weinig twijfel omtrent het moleculair gewicht van een
molecule. Dit wordt simpelweg gedefinieerd als de som van de atoommassa's van alle
atomen waaruit de molecule is opgebouwd.
Bij polymeermoleculen is de situatie iets ingewikkelder. Hier moet rekening gehouden
worden met de polymerisatiegraad (DP) van het polymeer. Deze wordt gedefinieerd als het
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aantal basiseenheden, of monomeereenheden, waaruit de polymeerketen is opgebouwd. In
een polymeermateriaal is de DP niet voor alle polymeerketens gelijk; een polymeer is in
realiteit een mengsel van polymeermoleculen met een verschillende lengte, en dus met een
verschillend moleculair gewicht. 
In deze context wordt de term "moleculaire-gewichtsdistributie" of "polydispersiteit" van
het polymeer geïntroduceerd als een maat voor de spreiding van de DP of het moleculair
gewicht van de polymeerketens. 
Dit betekent dat in het geval van polymeren enkel kan worden gesproken over "gemiddeld
moleculair gewicht". Deze gemiddelde waarde kan op verschillende manieren worden
uitgedrukt. De twee meest frequent gebruikte termen zijn het numeriek gemiddelde Mn en
het gewichtsgemiddelde Mw, die als volgt worden gedefinieerd:
 ∑
∑=
iN
iMiN
nM ( 5.1)
∑
∑=∑
∑=
iMiN
2
iMiN
iw
iMiw
wM ( 5.2)
waarin: Ni = aantal moleculen met DP = i
Mi = moleculair gewicht voor molecule met DP = i
wi = NiMi = het gewicht van de fractie polymeermoleculen met DP = i
Wanneer de verhouding 
nM
wM wordt beschouwd, is deze steeds groter dan 1. Deze
verhouding is een maat voor de polydispersiteit van het polymeer; hoe dichter deze waarde
"1" benadert, hoe nauwer de moleculaire gewichtsdistributie van het polymeer.
5.1.2 Invloed van moleculair gewicht op Tg
Wanneer de glastransitie van een reeks lineaire homopolymeren, opgebouwd uit dezelfde
monomeermolecule, maar met een variërend moleculair gewicht, wordt beschouwd, blijkt
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de Tg te stijgen met stijgend moleculair gewicht van het polymeer (zie verder Figuur 5.3)1.
Deze evolutie kan worden beschreven met behulp van onderstaande vergelijking2.
M
KTT gg −= ∞ ( 5.3)
waarin : Tg = Tg voor een polymeer met moleculair gewicht M
Tg∞ = Tg voor een lineair polymeer met oneindig moleculair gewicht
K = constante
Deze verandering in Tg in functie van het moleculair gewicht kan verklaard worden met
behulp van het vrij-volume-concept. Hierbij wordt uitgegaan van het feit dat er relatief
gezien meer vrij volume zal zijn ter hoogte van de ketenuiteinden van het polymeer dan ter
hoogte van een corresponderend segment in het midden van de polymeerketen3,4. Steunend
op deze veronderstelling kan vergelijking 5.3 in een andere vorm worden weergegeven2. 
Hiertoe wordt een polymeer met dichtheid ρ en numeriek moleculair gewicht Mn
beschouwd. Het aantal polymeerketens per volume-eenheid is dan gelijk aan :
nM
AρN
( 5.4)
waarin: NA = het getal van Avogadro. 
Het aantal ketenuiteinden per volume-eenheid is dan
nM
AρN2 ⋅
( 5.5)
Wanneer θ wordt gedefinieerd als de bijdrage van een ketenuiteinde tot het vrij volume, is
het totaal fractioneel vrij volume te wijten aan de ketenuiteinden, fk, gelijk aan :
θ
nM
AρN2
kf ⋅
⋅= ( 5.6)
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Beschouwen we twee chemisch identieke, lineaire homopolymeren A1 en A2, met een
verschillend moleculair gewicht. Polymeer A1, met een relatief laag moleculair gewicht,
bezit een glastransitie-temperatuur Tg,1 die kleiner is dan de glastransitietemperatuur Tg∞
van polymeer A2. 
¾ Volgens een stelling van Fox en Flory kan de Tg in polymeren beschouwd worden
als een iso-vrij-volume-toestand (zie hoofdstuk 2). Dit betekent dat beide
polymeren ter hoogte van hun respectievelijke Tg’s (Tg,1 en Tg∞) eenzelfde vrij
volume bezitten. 
¾ Wanneer het vrij volume van beide polymeren bij een bepaalde temperatuur tussen
Tg,1 en Tg∞ wordt beschouwd, bezit polymeer A1 een groter vrij volume dan
polymeer A2.
¾ Aangezien de identieke samenstelling van beide polymeren moet leiden tot een
analoge stapeling van de polymeerketens, kan het verschil in vrij volume tussen A1
en A2 bij deze temperatuur enkel worden toegeschreven aan een extra vrij volume
als gevolg van het groter aantal ketenuiteinden in A1. 
Hieruit volgt dat, wanneer polymeer A1 wordt opgewarmd, gaande van Tg tot Tg∞ , fk de
stijging van het vrij volume van het polymeer zal weergeven2. Dit kan als volgt uitgedrukt
worden :


 −∞⋅= gTgTfαkf ( 5.7)
waarin : αf = thermische expansiecoëfficiënt van het vrij volume
Wanneer vergelijkingen 5.6 en 5.7 gecombineerd worden, leidt dit tot
nMfα
θAρN2
gTgT ⋅
⋅⋅−∞= ( 5.8)
wat qua vorm overeenstemt met vergelijking 5.3, die de experimentele waarnemingen
beschrijft.
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5.1.3 Invloed van chemische vernetting op Tg
Naast de studie van de invloed van het moleculair gewicht en de polydispersiteit op de
PALS-analyseparameters, komt in dit hoofdstuk eveneens de invloed van een variërende
vernettingsdichtheid in homopolymeernetwerken aan bod.
Wanneer de Tg van een homopolymeernetwerk wordt vergeleken met de Tg van een lineair
homopolymeer, opgebouwd uit hetzelfde monomeer, zal het vernet systeem systematisch
een hogere Tg bezitten dan het lineair systeem. 
In hoofdstuk 2 wordt het belang van het vrij-volume-concept met betrekking tot de Tg van
polymeren geïllustreerd. Ook de stijging van de Tg met stijgende vernettingsdichtheid
wordt verklaard aan de hand van het variërend vrij volume in de polymeernetwerken.
Vernetting in een polymeer leidt tot een vermindering van het specifiek volume van een
polymeer, wat met zich meebrengt dat eveneens het vrij volume in het polymeer
gereduceerd wordt. Een daling in het vrij volume zorgt er dan voor dat de Tg pas bij een
hogere temperatuur zal worden bereikt.
Chemische vernetting in een polymeer leidt dus tot een verhoging van de Tg van het
polymeer die meer uitgesproken wordt naarmate de vernettingsdichtheid van het netwerk
stijgt5. Bij nog hogere vernettingsdichtheid verbreedt het glastransitiegebied duidelijk en
bij sterk vernette materialen wordt de Tg niet meer waargenomen (zie Figuur 5.8)6. 
Een mathematische uitdrukking voor de evolutie van de Tg als gevolg van een
veranderende vernettingsdichtheid werd opgesteld door Ueberreiter en Kanig7 en bevestigd
door Glans en Turner8. Deze auteurs stellen vast dat de verandering in de Tg als gevolg van
de stijgende vernettingsdichtheid recht evenredig is met de verandering in de
vernettingsdichtheid.
∆Tg,V = Z.χ ( 5.9)
waarin : ∆Tg,V = verandering in Tg met stijgende vernetting
χ = vernettingsdichtheid
Z = constante
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5.2 Invloed moleculair gewicht en polydispersiteit op PALS-analyse
In deze en volgende paragraaf wordt nagegaan in hoeverre een verandering in moleculair
gewicht en polydispersiteit (§5.2) en in vernettingsdichtheid (§5.3) de PALS-
analyseparameters beïnvloeden. Hiertoe worden lineaire of vernette homopolymeren
onderzocht. Het is van belang ervoor te zorgen dat bij de onderzochte polymeersystemen
slechts één parameter wordt gevarieerd. Door gebruik te maken van homopolymeren wordt
een mogelijke invloed van een wijzigende chemische compositie van het systeem op de
PALS-analyseparameters vermeden.
5.2.1 Synthese en karakterisatie van lineair polystyreen
Voor de synthese van een reeks lineaire polystyreen-monsters (PS) waarbij een variatie in
moleculair gewicht en in polydispersiteit wordt beoogd, worden twee verschillende
polymerisatiemechanismen toegepast, namelijk enerzijds vrije radicalaire polymerisatie en
anderzijds anionische polymerisatie. Via radicalaire polymerisatie worden PS met een
relatief brede polydispersiteit bekomen, terwijl via anionische polymerisatie PS met
gecontroleerd moleculair gewicht en nauwe polydispersiteit worden verkregen. 
De vrije radicalaire polymerisatie van styreen wordt uitgevoerd in bulk, bij verhoogde
temperatuur (90°C) en met behulp van een radicalaire initiator, azo-bis(isobutyronitrile)
(AIBN)9 (zie Figuur 5.1). Na de polymerisatie wordt het polymeer gezuiverd door
precipitatie in MeOH.
AIBN wordt vaak aangewend bij de vrije radicalaire polymerisatie van vinylmonomeren.
Bij verhoogde temperatuur ondergaat AIBN vlot homolyse, waardoor vrije radicalen
worden gegenereerd. 
Gedurende de propagatiereactie wordt hoofdzakelijk het secundair radicaal (a) gevormd.
Vorming van dit radicaal is bevoordeligd ten opzichte van de vorming van het primair
radicaal (b) vanwege een lagere sterische hinder enerzijds en de grotere stabiliteit van het
gevormde radicaal anderzijds. 
Terminatie bij de vrije radicalaire polymerisatie gebeurt door combinatie van twee
radicalen (I) of door disproportionering (II). 
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Figuur 5.1: Vrije radicalaire polymerisatie van styreen.
Voor de anionische polymerisatie van styreen (Figuur 5.2) wordt gebruik gemaakt van n-
butyllithium als initiator in tolueen als solvent10. Deze initiator wordt in eerste instantie
druppelsgewijs bij 0°C toegevoegd aan de styreen-tolueen-oplossing tot een lichtgele kleur
verschijnt. Op dat ogenblik wordt onmiddellijk de gewenste hoeveelheid n-butyllithium
toegevoegd, afhankelijk van het gewenste moleculair gewicht. Hierbij wordt een feloranje
kleur bekomen, die typisch is voor het styrylanion. De polymerisatiereactie gebeurt bij
50°C. 
Aangezien bij deze polymerisatie, in tegenstelling tot bij de vrije radicalaire polymerisatie,
in principe geen terminatiereacties plaatsgrijpen, wordt na één uur een terminatie-reagens,
MeOH, toegevoegd. Tenslotte wordt het polymeer gezuiverd door precipitatie in MeOH.
Initiatie
(CH3)2C N
CN
N C(CH3)2
CN
(CH3)2C
CN
2 + N2
(AIBN)
90°C
Propagatie
R + CH2 CH
R CH2 CH
R CH CH2
(a)
(b)
Terminatie
CH2 CH
CHHC
+
CH2 CH CH CH2 (I)
CH2 CH2 +
CH2HC
(II)
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Figuur 5.2: Anionische polymerisatie van styreen.
Het moleculair gewicht van de gesynthetiseerde PS wordt bepaald met Gel Permeatie
Chromatografie (GPC), met CHCl3 als eluens en na calibratie met behulp van
polystyreenstandaarden. Via deze techniek worden zowel Mn als Mw, en dus eveneens de
polydispersiteit van het polymeer, bekomen.
In Tabel 5.1 wordt een overzicht gegeven van de gesynthetiseerde PS die geselecteerd zijn
voor de PALS-studie. Hierbij wordt een variatie van moleculair gewicht en van
polydispersiteit beoogd. Het numeriek moleculair gewicht varieert van ongeveer 4000
g.mol-1 tot ongeveer 100000 g.mol-1. De polydispersiteit van de bestudeerde PS varieert
van ongeveer 1.1 tot 3.
Initiatie
CH3CH2CH2CH2 Li + CH2 CH CH3CH2CH2CH2CH2 CH Li
0°C
n-butyllithium
Propagatie
50°C
Li + CH2 CHCH LiCH CH2 CH
Terminatie
50°C
LiCH + MeOH CH2 MeO+ Li
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Tabel 5.1: Moleculair gewicht en polydispersiteit van de bestudeerde PS.
Mn (g.mol-1) Mw (g.mol-1) Polydispersiteit
4400a) 6000 1.36
12700 a) 14200 1.12
17800 a) 19600 1.10
23800 a) 25200 1.06
34700 b) 102300 2.95
69500 b) 199100 2.86
101300 b) 294900 2.91
  a) bereid via levende anionische polymerisatie
  b) bereid via vrije radicalaire polymerisatie
De Tg van de PS wordt bepaald met behulp van Differentiële Scanning Calorimetrie
(DSC). Bij DSC worden een monster en een referentiemateriaal met een welbepaalde
snelheid opgewarmd (10°C.min-1). Tijdens deze opwarming wordt het verschil in
warmtetoevoer, nodig om het monster en de referentie met diezelfde snelheid op te
warmen, gemeten. 
Via DSC kan zowel informatie met betrekking tot de Tg als met betrekking tot de
smelttemperatuur (Tm) en kristallijne fractie bekomen worden. Ter hoogte van de Tg van
het polymeer grijpt een verschuiving van de basislijn plaats als gevolg van de verandering
in de specifieke warmtecapaciteit van het polymeer. In deze thesis wordt als waarde voor
de Tg van een polymeer, bepaald via DSC, de temperatuur ter hoogte van het inflectiepunt
van deze curve beschouwd. Voor semikristallijne polymeren wordt ter hoogte van Tm een
piek waargenomen als gevolg van het endotherme smeltproces. De temperatuur ter hoogte
van het piekmaximum van deze curve wordt in deze thesis gedefinieerd als Tm van het
polymeer (zie verder).
In Figuur 5.3 wordt de evolutie van de Tg voor de PS met stijgend moleculair gewicht
weergegeven. Deze evolutie beantwoordt aan wat in §5.1.2 wordt beschreven.
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Figuur 5.3: Tg in functie van Mn voor lineair PS.
5.2.2 PALS-metingen van lineair polystyreen
5.2.2.1 Literatuur
Lineair PS werd in de eerste fase van PALS-studies op polymeren vaak
bestudeerd11,12,13,14,15,…. Dit is ondermeer te wijten aan het feit dat dit polymeer louter is
opgebouwd uit koolstof- en waterstof-atomen en dat atactisch PS bovendien een amorf
polymeer is. Zoals verder zal blijken, beïnvloedt kristalliniteit in een polymeer namelijk de
PALS-analyse. 
De invloed van de polydispersiteit op de PALS-analyse werd reeds onderzocht voor een
reeks polymethylmethacrylaat-monsters (PMMA)16 en voor een reeks poly(ether-ether-
keton-keton)-monsters (PEEKK)17. In deze studies komen de verschillende
onderzoeksgroepen tot uiteenlopende resultaten. 
Bij deze PALS-studies, uitgevoerd bij kamertemperatuur, heeft de polydispersiteit van het
polymeer in het geval van PMMA een invloed op de PALS-analyseparameters, terwijl bij
de PEEKK daarentegen geen enkele invloed van de polydispersiteit wordt waargenomen. 
Het doel van dit eerste deelonderzoek was om in eerste instantie na te gaan of analoge
resultaten werden bekomen als in de literatuur bij de PALS-studie van de gesynthetiseerde
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lineaire PS. Bovendien werd in vroegere publicaties niet tegelijk nagegaan wat de invloed
is van een variërend moleculair gewicht en polydispersiteit op de PALS-analyses.
5.2.2.2 PALS-analyse van lineair PS
De PALS-metingen op de PS worden uitgevoerd bij kamertemperatuur, in luchtatmosfeer.
Uit enkele PALS-studies op andere types polymeren blijkt dat de atmosfeer waaronder de
PALS-meting wordt uitgevoerd het PALS-resultaat kan beïnvloeden18,19,20. Het is evenwel
zo dat, indien alle PS-monsters onder dezelfde omstandigheden worden bestudeerd,
onderlinge vergelijking van de resultaten wel degelijk mogelijk is.
De andere PALS-metingen die verderop in deze thesis worden beschreven, zijn steeds
uitgevoerd onder vacuümatmosfeer. In deze gevallen betreft het steeds temperatuurscycli
en bestaan bovendien grotere chemische verschillen tussen de te vergelijken monsters.
Onder dergelijke omstandigheden is een mogelijke invloed van ondermeer zuurstof op de
PALS-resultaten reëler, zodat de voorkeur dan uitgaat naar PALS-metingen onder
vacuümatmosfeer.
In Figuur 5.4 worden voor de onderzochte PS respectievelijk τ3 en I3 uitgezet in functie
van het moleculair gewicht van het PS en voor variërende polydispersiteit van de PS (zie
Tabel 5.1).
Figuur 5.4: τ3 en I3 voor PS met variërend moleculair gewicht en
polydispersiteit.
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Wanneer voor de verschillende PS τ3 en I3 beschouwd worden, blijkt variatie van het
moleculair gewicht en van de polydispersiteit geen invloed te hebben op deze parameters.
Gemiddeld wordt voor τ3 een waarde 1.927 ± 0.025 ns en voor I3 een waarde 32.18 ±
0.97% bij kamertemperatuur bekomen.
Zoals uit §4.4.2 mag blijken, dient I3 louter als een maat voor de probabiliteit van Ps-
vorming beschouwd te worden en kan uit deze parameter dus geen rechtstreekse informatie
betreffende het vrij volume bekomen worden. Aangezien I3 in deze hoedanigheid
hoofdzakelijk wordt beïnvloed door een veranderende temperatuur en een wijziging in de
chemische samenstelling van het polymeer, wordt voor de verschillende PS weinig variatie
in I3 verwacht in functie van moleculair gewicht en polydispersiteit.
De constante waarde voor τ3 die wordt waargenomen voor de verschillende PS lijkt in
eerste instantie evenwel in strijd met wat zou worden verwacht op basis van wat wordt
beschreven in §5.1.2. Indien aangenomen wordt dat via PALS informatie betreffende het
vrij volume, en dan meer specifiek in verband met de grootte van de vrij-volume-holtes,
wordt bekomen, zou met variërend moleculair gewicht van PS een evolutie in τ3 verwacht
kunnen worden.
Bij deze evaluatie van τ3 voor de verschillende PS dient evenwel rekening te worden
gehouden met de temperatuur waarbij de PALS-meting wordt uitgevoerd
(kamertemperatuur), en meer specifiek met de afstand van deze meettemperatuur tot de Tg
van de PS, waarbij de meettemperatuur zich ruim beneden de Tg bevindt.
Een plausibele verklaring voor de constante waarde van τ3 is dan ook dat bij de
meettemperatuur de afstand tot de Tg van de PS blijkbaar nog te groot is om enig
onderscheid in τ3 te kunnen opmerken voor de verschillende PS. Indien de waarden voor τ3
worden beschouwd bij temperaturen in de buurt van de Tg, wordt wel degelijk een
onderscheid in functie van moleculair gewicht waargenomen12.
Op basis van de constante waarde voor τ3 en I3 bij variërend moleculair gewicht kan
verwacht worden dat ook de variërende polydispersiteit van de PS bij kamertemperatuur
weinig invloed heeft op deze analyseparameters. 
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Voor de PS worden dus analoge resultaten bekomen als in het geval van de PEEKK, waar
geen wijziging van de PALS-data wordt waargenomen in functie van een wijzigende
polydispersiteit.
5.3 Invloed van de vernettingsdichtheid op de PALS-analyse
Naast een variatie in moleculair gewicht en polydispersiteit kan de moleculaire
architectuur in homopolymeren eveneens worden gewijzigd door de introductie van
knooppunten tussen de verschillende polymeerketens, waardoor homopolymeernetwerken
ontstaan. 
Om de invloed van de vernettingsdichtheid op het vrij volume in dergelijke
polymeernetwerken na te gaan, werden twee types netwerken met variërende
vernettingsdichtheid, polystyreen-netwerken en poly(methylmethacrylaat)-netwerken
(PMMA), bestudeerd.
5.3.1 Synthese van homopolymeernetwerken
Bij de synthese van de homopolymeernetwerken wordt gekozen voor een vernetter die  een
chemisch analoge structuur bezit als het monomeer. Op deze manier worden mogelijke
invloeden op het PALS-resultaat, te wijten aan een verschillende chemische structuur van
monomeer en vernetter, vermeden. Hierdoor is de vernettingsdichtheid van de netwerken
de enige wijzigende parameter wanneer de verhouding vernetter ten opzichte van
monomeer wordt gevarieerd. 
¾ Voor de synthese van de PS-netwerken wordt gebruik gemaakt van divinylbenzeen
(DVB) als vernetter. Het commerciële DVB bestaat uit een mengsel van enerzijds
meta- en para-DVB en anderzijds ongeveer 20% ethylvinylbenzeen21. Door  een
complexatiereactie uit te voeren met koper(I)chloride kan hieruit het zuivere DVB
bekomen worden22. 
Uit 1H-NMR-analyse blijkt dat bij de gevolgde procedure ongeveer 90% para- en
10% meta-DVB wordt bekomen. Aangezien zowel meta- als para-DVB als
vernetter kunnen fungeren bij de synthese van homo-PS-netwerken, vormt dit
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mengsel geen probleem. Belangrijk is wel dat aan de hand van deze zuivering al
het ethylvinylbenzeen, dat niet als vernetter kan fungeren, wordt verwijderd.
¾ Bij de synthese van een reeks PMMA-netwerken wordt ethyleenglycol-
dimethacrylaat (EGDMA) aangewend als vernetter.
De polymerisatiereactie verloopt voor beide types netwerken op analoge wijze. De
radicalaire polymerisatie wordt uitgevoerd bij verhoogde temperatuur met benzoylperoxide
(BPO) als initiator (zie Figuur 5.5). 
Door variatie van het aantal mol% vernetter t.o.v. monomeer wordt de vernettingsdichtheid
van de overeenkomstige netwerken gecontroleerd. Na de polymerisatie wordt een
uitgebreide post-curing uitgevoerd, zodat optimaal vernette structuren worden bekomen. 
De oplosbare fractie van de netwerken, bepaald via soxhlet-extractie in tolueen, is kleiner
dan 3 %, waaruit geconcludeerd mag worden dat de vernettingsreactie quasi kwantitatief
doorgaat.
Figuur 5.5 : Synthese van vernet PS en PMMA.
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5.3.2 Karakterisatie van de netwerken
De Tg van de netwerken wordt onderzocht via dynamisch mechanische analyse (DMA).
DMA is een krachtige techniek met een grote gevoeligheid voor veranderingen in interne
moleculaire mobiliteit. Aangezien deze techniek in dit doctoraatswerk frequent wordt
aangewend, wordt hieronder het principe weergegeven.
5.3.2.1 Principe van DMA
Wanneer een spanning wordt aangelegd op een polymeermateriaal, resulteert dit in een
vervorming van het materiaal. Bij DMA wordt een sinusoïdale spanning σ aangelegd op
het polymeermateriaal. 
( )ωtsinσσ 0= ( 5.10)
waarbij : σ0 = amplitude
ω = frequentie
Wanneer een perfect elastische stof een dergelijke spanning ondergaat, zal de resulterende
vervorming ε exact in fase optreden met de opgelegde spanning. Een zuiver visceus
materiaal zal daarentegen reageren met een vervorming die 90° achterligt op de spanning;
vervorming en spanning zijn uit fase.
Polymeren zijn viscoëlastische materialen, en gedragen zich noch als een perfect elastisch,
noch als een perfect visceus materiaal. Ze vertonen bijgevolg een vervorming ε die met een
hoek δ (0°<δ<90°) achterligt op de spanning, waarbij de grootte van de hoek δ afhankelijk
is van de fractie van de interne bewegingen in het materiaal die in hetzelfde
frequentiegebied optreden als deze van de opgelegde spanning :
( )δωtsinεε 0 += ( 5.11)
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Figuur 5.6: Schematische voorstelling van de respons (ε) van een viscoëlastisch
materiaal op een opgelegde sinusoïdale spanning (σ).
Algemeen wordt een dynamische modulus gedefinieerd als de verhouding van de spanning
tot de vervorming. Via buigmetingen wordt met DMA de elongatie-modulus E bekomen.
ε
σE = ( 5.12)
Door de spanning te ontbinden in een component die in fase is met de vervorming (σ’) en
een component die uit fase is (σ”) (zie Figuur 5.7), kan een opslagmodulus (E’) en een
verliesmodulus (E”) gedefinieerd worden.
Figuur 5.7: Schematische voorstelling van de opsplitsing van de spanning in
twee componenten.
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De opslagmodulus is een maat voor het elastisch gedeelte van het materiaal en is evenredig
met de hoeveelheid energie die per cyclus wordt opgeslagen. De verliesmodulus
daarentegen geeft het visceuze deel weer van het materiaal en komt overeen met de energie
die per cyclus als warmte verloren gaat.
Deze moduli kunnen als volgt gedefinieerd worden :
cosδ
ε
σ
ε
σE
0
0
0
'
' ⋅== ( 5.13)
sinδ
ε
σ
ε
σE
0
0
0
"
" ⋅== ( 5.14)
De viscoëlastische eigenschappen van een materiaal worden vaak uitgedrukt als de
verhouding van de verliesmodulus tot de opslagmodulus. De verliesfactor tanδ geeft dan
de verhouding weer van de energie die verloren gaat per cyclus tot de energie die
opgeslagen wordt per cyclus.
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De dynamische eigenschappen van een materiaal kunnen zowel gemeten worden in functie
van de temperatuur bij constante frequentie als bij constante temperatuur voor een
variërende frequentie. Er wordt een maximum in tanδ waargenomen indien de frequentie
van een “beweging” in het materiaal samenvalt met de opgelegde frequentie. 
De DMA-analyses worden uitgevoerd bij constante frequentie in functie van de
temperatuur. Ter hoogte van de Tg veroorzaakt de toename in bewegingsvrijheid in het
materiaal een plotse afname in logE’ en een maximum in logE” en tanδ. Vaak wordt bij
DMA-analyses van homopolymeersystemen het maximum in log E” gedefinieerd als Tg
van het systeem. In deze thesis wordt echter steeds de temperatuur waarbij tanδ maximaal
is als Tg  gedefinieerd. Reden hiervoor is dat bij multicomponent polymeermaterialen (zie
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hoofdstuk 7) het maximum in logE” niet steeds duidelijk waarneembaar is, in tegenstelling
tot het maximum in tanδ. 
5.3.2.2 DMA-analyse van de netwerken
In Figuur 5.8 wordt tanδ uitgezet in functie van de temperatuur voor beide types
homopolymeer-netwerken. Er wordt zoals verwacht een verhoging van de Tg
waargenomen met stijgende vernettingsdichtheid. Bovendien leidt een stijgende
vernettingsdichtheid tot een verbreding van de glastransitie en een daling in de maximale
waarde voor tanδ. 
Deze piekverbreding kan een gevolg zijn van een verhoogde heterogeniteit in de netwerken
met stijgende vernettingsgraad. Binnenin het netwerk komen dan als het ware
microdomeinen met een verschillende vernettingsgraad voor, waarbinnen de mobiliteit van
de polymeerketens varieert. 
Uit de dalende waarde voor tanδ, die de verhouding weergeeft van de energie die per
meetcyclus verloren gaat als warmte ten opzichte van de energie die wordt opgeslaan,
volgt dat bij stijgende vernetting relatief minder energie wordt gedissipeerd als warmte.
Figuur 5.8: tanδ in functie van de temperatuur, voor homopolymeernetwerken
met variërend mol% vernetter. 
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In §5.1.3 wordt een lineair verband gesuggereerd tussen de stijgende vernettingsdichtheid
en de stijgende Tg van de netwerken (vergelijking  5.9). In Figuur 5.9 wordt het verschil in
de Tg van het netwerk en de Tg van lineair polymeer (=∆Tg) uitgezet in functie van de
vernettingsdichtheid. De variatie in de vernettingsdichtheid wordt in deze figuur
weergegeven aan de hand van het aantal mol% vernetter dat wordt gebruikt tijdens de
vernettingsreactie. Voor beide netwerken wordt inderdaad een lineair verband
waargenomen tussen ∆Tg van het netwerk en het aantal mol% vernetter, zoals wordt
aangegeven in vergelijking 5.9. 
Voor beide types netwerken verloopt de stijging van de Tg met stijgende vernetting
overigens quasi analoog. Hieruit kan evenwel niet worden geconcludeerd dat dit voor alle
polymeersystemen geldt. Vermoedelijk is dit hier veeleer toeval.
Figuur 5.9: Verandering in Tg in PS- en PMMA-netwerken in functie van mol%
vernetter ten opzichte van corresponderend lineair polymeer. 
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5.3.3 PALS-analyse van de homopolymeernetwerken
5.3.3.1 Literatuur
In de literatuur verschenen reeds een aantal publicaties waarin de invloed van de
vernettingsdichtheid in polymeermaterialen op de PALS-analyseparameters wordt
bestudeerd. In deze publicaties worden ondermeer epoxy-harsen23,24,25,26, vernette
polyurethanen27, vernette polysiloxanen28, … onderzocht.
In deze systemen wordt voor de vernettingsreactie gebruik gemaakt van een vernetter die
een andere chemische structuur bezit dan de monomeereenheden van de hoofdketen.
Meestal wordt een variatie in de vernettingsdichtheid bekomen door wijziging van de
relatieve hoeveelheden monomeer en vernetter. In bepaalde gevallen wordt de variatie in
vernettingsgraad evenwel bekomen door de vernettingsreactie onvolledig te laten
doorgaan. Dit betekent dat in de bestudeerde netwerken nog een bepaalde hoeveelheid
ongereageerd monomeer en/of vernetter aanwezig is. 
Onder dergelijke condities is het niet mogelijk om met zekerheid te stellen dat de
waargenomen wijzigingen in de PALS-analyseparameters τ3 en/of I3 effectief te wijten zijn
aan de veranderende vernettingsdichtheid in het netwerk, of dat andere factoren zoals een
wijziging in chemische structuur of residuele vernetter het PALS-resultaat beïnvloeden.
5.3.3.2 Temperatuurscyclus
Aangezien in de hierboven beschreven homopolymeernetwerken de vernettingsgraad de
enige parameter is die verandert in de PS- of PMMA-netwerken onderling, kan voor deze
netwerken wel degelijk de invloed van een wijzigende vernettingsgraad op de PALS-
analyseparameters worden nagegaan.
Bij de PALS-analyse van deze netwerken wordt een temperatuurscyclus uitgevoerd. De
meting gebeurt onder vacuüm. Elk levensduurspectrum bevat ongeveer 600000 tellen en
analyse van de data in discrete levensduurcomponenten gebeurt met behulp van het LT-
analyseprogramma.
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In deze en volgende paragrafen wordt de variatie in τ3 en I3 voor beide types netwerken
besproken in functie van een wijzigende temperatuur en een wijzigende vernettingsgraad.
Voor de twee types netwerken wordt niet identiek dezelfde temperatuurscyclus gevolgd. 
¾ Voor de PS-netwerken wordt zowel een afkoel- als een opwarm-temperatuursscan
uitgevoerd. Op deze manier kan nagegaan worden of de aangewende
temperatuursscan een invloed heeft op de PALS-analyseparameters. In de literatuur
worden namelijk enkele gevallen geciteerd waarbij een verschil wordt
waargenomen in het gedrag van I3 wanneer een stijgende temperatuursscan wordt
vergeleken met een dalende temperatuursscan voor eenzelfde materiaal.14,29  
Opdat de verschillende PS-monsters onderling vergeleken zouden kunnen worden,
wordt de thermische voorgeschiedenis van elk monster geëlimineerd vooraleer de
eigenlijke meting te starten. Het netwerk wordt gedurende één uur bij een
temperatuur boven de Tg gebracht, namelijk bij Tg + 40°C. 
Dit is tegelijk de starttemperatuur van de dalende temperatuursscan, waarbij de
meettemperatuur in stappen van 10 graden wordt gereduceerd tot –63°C3. De
afkoelsnelheid waarbij van de ene meettemperatuur naar de daaropvolgende wordt
overgegaan bedraagt 1°C.min-1. 
Na de afkoelende temperatuursscan wordt een analoge reeks levensduurspectra
opgenomen bij stijgende temperatuur, startend vanaf –63°C, waarbij twee
opeenvolgende temperaturen opnieuw gekenmerkt worden door een
temperatuursverschil van 10°C en de opwarmsnelheid tussen twee
meettemperaturen opnieuw 1°C.min-1 bedraagt.
¾ Voor de PMMA-netwerken wordt enkel de stijgende temperatuursscan beschouwd.
Ook bij deze netwerken wordt vooraf de thermische voorgeschiedenis geëlimineerd
door het netwerk gedurende één uur bij een temperatuur boven de Tg (Tg + 40°C) te
brengen. Daarna wordt het netwerk afgekoeld aan 5°C.min-1 tot aan de
startmeettemperatuur (-183°C). Om de 10° wordt een meting uitgevoerd en de
opwarmsnelheid tussen twee meettemperaturen bedraagt 1°C.min-1.
                                                                                                                                                   
3 Opmerking: Oorspronkelijk werden de temperaturen tijdens de PALS-metigen uitgedrukt in
Kelvin in plaats van in °C, wat leidt tot niet- afgeronde getallen.
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De tijdsduur van een levensduurmeting bij een specifieke temperatuur varieert voor de
verschillende netwerken tussen 60 en 200 minuten. Dit is een gevolg van het feit dat tussen
de verschillende metingen de instellingen van de meetapparatuur, meer specifiek de
elektronica, dienden te worden gewijzigd. Hierdoor werd het aantal tellen per seconde
sterk beïnvloed. Om in alle metingen van de verschillende netwerken ongeveer een zelfde
aantal tellen te bekomen, zodat de analyseresultaten goed vergeleken kunnen worden,
diende de meetduur dan uiteraard te worden aangepast.
Aangezien reeds gebleken is dat het gedrag van I3 varieert in functie van de meetduur (zie
hoofdstuk 4), mag het duidelijk zijn dat een dergelijke werkwijze verre van ideaal is.
Idealiter wordt voor een reeks te bestuderen materialen het ene monster onmiddellijk na
het andere monster gemeten, zonder wijzigingen aan te brengen in de meetapparatuur, de
radioactieve bron, … Tijdens deze thesis werd evenwel gebruik gemaakt van een “home-
made” toestel, wat met zich meebrengt dat enkele experimentele problemen opdoken,
waardoor de apparaatinstellingen van tijd tot tijd opnieuw geoptimaliseerd dienden te
worden.
In de volgende paragrafen worden voor beide types netwerken een aantal opvallende
kenmerken van de bekomen PALS-resultaten beschreven. Hierbij gaat de aandacht
opnieuw uit naar de evolutie van de langstlevende component, gekarakteriseerd door τ3 en
I3, in functie van de temperatuur en de vernettingsgraad van de netwerken.
5.3.3.3 Evolutie van τ3 en I3 in PS-netwerken
¾ Wanneer de PALS-resultaten voor de afkoel- en opwarmscan voor de PS-
netwerken worden beschouwd, blijkt het verloop van τ3 in functie van de
temperatuur voor elk van deze netwerken onafhankelijk te zijn van de gevolgde
weg. Dit wordt voor het vernet PS met 3 mol% DVB als vernetter geïllustreerd in
Figuur 5.10. De evolutie van τ3 in functie van de temperatuur komt goed overeen
voor de stijgende en dalende temperatuursscan.
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Ter hoogte van de Tg van het PS-netwerk kan een duidelijke knik in het verloop
van τ3 in functie van de temperatuur worden waargenomen. Ter hoogte van deze
knik kan een zogenaamde “Tg(PALS)” gedefinieerd worden. In §5.3.3.5 wordt
hierop dieper ingegaan.
Figuur 5.10 : τ3 in functie van de temperatuur, voor vernet PS met 3 mol% DVB
als vernetter; ◊: T-stijging, ♦ : T-daling.
¾ De evolutie van I3 in functie van de temperatuur blijkt voor de PS-netwerken echter
wel degelijk afhankelijk te zijn van de gevolgde weg. In Figuur 5.11 wordt deze
evolutie weergegeven voor de verschillende PS-netwerken. Het is duidelijk dat er
naargelang de gevolgde weg, i.e. een temperatuursdaling of een
temperatuursstijging, een verschil in het gedrag van I3 in functie van de
temperatuur wordt waargenomen.
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Figuur 5.11: I3 in functie van de temperatuur voor vernet PS met variërend
mol% vernetter(DVB); ◊: T-stijging, ♦ : T-daling.Tg(PALS) (zie
verder) wordt in verticale stippellijn aangeduid
Ruwweg kan gesteld worden dat gedurende de dalende temperatuursscan I3 voor
alle netwerken systematisch daalt met dalende temperatuur. Wanneer daarentegen
een stijgende temperatuursscan wordt uitgevoerd, wordt in plaats van een
systematische stijging van I3 met stijgende temperatuur binnen een bepaald
temperatuursinterval een daling in I3 waargenomen met stijgende temperatuur. In
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hoofdstuk 4 (§4.4.2.3) wordt het bestaan van een zogenaamde V-vorm bij de
PALS-analyse van polymeren reeds besproken en verklaard met behulp van het
spoor-model. In dit model wordt aangenomen dat het positron na thermalisatie een
spoor vormt, waarin zich verscheidene reactieve deeltjes (elektronen, ionen,
radicalen) bevinden. Naargelang de temperatuur waarbij de PALS-meting wordt
uitgevoerd, bezitten de verschillende reactieve deeltjes een verschillende mobiliteit.
Bij lage temperatuur zijn de elektronen als het ware gelokaliseerd in het terminale
spoor, waardoor ze beschikbaar blijven voor Ps-vorming. Bij hogere temperatuur
verkrijgen deze elektronen een hogere mobiliteit, waardoor ze uit het spoor kunnen
wegdiffunderen. Dit leidt dan tot een daling in de Ps-vorming en dus in I3.
Vanaf een nog hogere temperatuur tenslotte bezitten ook de ionen en radicalen een
voldoende hoge mobiliteit om uit het spoor weg te diffunderen en aldus niet langer
in competitie te treden met de Ps-vorming.
In de literatuur verschenen enkele PALS-studies van lineair PS in functie van de
temperatuur, waarin de auteurs de invloed van de gevolgde temperatuursscan op de
PALS-analyseparameters evalueren14. Net als bij de PS-netwerken die tijdens deze
thesis worden onderzocht, wordt geen onderscheid waargenomen in de evolutie van
τ3 in functie van de temperatuur naargelang de gevolgde temperatuursscan. Ook
betreffende het gedrag van I3 kunnen analoge conclusies getrokken worden.
Kasbekar et al.14 evalueerden de evolutie van I3 in lineair PS. Volgens deze auteurs
was er een duidelijk verschil merkbaar in de evolutie van I3 naargelang een dalende
of een stijgende temperatuursscan wordt uitgevoerd. Bovendien werd enkel tijdens
de stijgende temperatuursscan een V-vorm wordt waargenomen. Deze
waarnemingen zijn analoog als wat door ons werd waargenomen voor de PS-
netwerken. Hierop zal in hoofdstuk 6 worden teruggekomen.
¾ Wanneer tenslotte de evolutie in I3 bij de stijgende temperatuursscan voor de
verschillende PS-netwerken wordt beschouwd, kan een verschil worden
waargenomen in functie van de vernettingsgraad van de netwerken. De V-vorm in
de I3-T-curve wordt als het ware afgevlakt met stijgende vernettingsgraad. Voor
een mogelijke verklaring van deze observatie kan opnieuw het spoor-model
gehanteerd worden. Via dit model wordt de V-vorm in de I3-T-curve toegeschreven
aan een variërende mobiliteit van de reactieve deeltjes in het positronspoor. Dit laat
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ons veronderstellen dat een toenemende verstarring van het netwerk met stijgende
vernetting leidt tot een dalende mobiliteit van deze reactieve deeltjes, wat dan
resulteert in de afvlakking van de V-vorm.
5.3.3.4 Evolutie van I3 in PMMA-netwerken
Voor de PMMA-netwerken wordt enkel de stijgende temperatuursscan bestudeerd. In deze
paragraaf wordt stilgestaan bij de evolutie van I3 in functie van de temperatuur en in
functie van de vernettingsgraad. De evolutie van τ3 in functie van de temperatuur voor de
verschillende netwerken wordt besproken in de volgende paragraaf.
In de literatuur wordt voor een lineair, commercieel PMMA (“PMMA Rohm, 6N") een V-
vorm waargenomen in de evolutie van I3 met stijgende temperatuur29. Het lijkt dan ook
nuttig om na te gaan of I3 in de stijgende temperatuursscan bij de PMMA-netwerken
eveneens een V-vorm vertoont en dus analoog evolueert als bij de PS-netwerken. 
In Figuur 5.12 wordt de evolutie van I3 in functie van de temperatuur weergegeven voor de
PMMA-netwerken met variërende vernettingsgraad. Hieruit blijkt dat voor deze netwerken
de V-vorm niet wordt waargenomen. Ruwweg neemt I3 lineair toe met stijgende
temperatuur voor alle netwerken. De strooiing van de data in deze grafiek kan niet worden
toegeschreven aan een fysisch of chemisch fenomeen, maar is veeleer een gevolg van de
absolute fout op de data (ongeveer ± 1%). 
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Figuur 5.12 : I3 in functie van de temperatuur voor lineair PMMA en voor
vernet PMMA met variërend mol% vernetter (EGDMA).
Het feit dat voor de PMMA-netwerken, in tegenstelling tot de PS-netwerken, geen V-vorm
wordt waargenomen in de I3-T-curve zou normaal gezien niet verontrustend behoeven te
zijn, aangezien het gedrag van I3, en dan meer specifiek het al dan niet voorkomen van de
V-vorm met stijgende temperatuur, ondermeer beïnvloed wordt door de chemische
samenstelling van het bestudeerde polymeer (zie hoofdstuk 4). Aangezien PMMA
duidelijk een meer polair karakter bezit dan PS, is het niet uitzonderlijk dat beide systemen
zich verschillend gedragen met betrekking tot het al dan niet voorkomen van een V-vorm
in de evolutie van I3 in functie van de temperatuur.
Het is evenwel zo dat, zoals reeds vermeld, door Wang et al. voor een lineair PMMA de V-
vorm voor I3 in functie van de temperatuur wel wordt waargenomen, waarbij het minimum
in I3 zich situeert bij een temperatuur van ongeveer –50°C29. Deze auteurs observeren
overigens een V-vorm die beduidend meer uitgesproken is dan de V-vorm die door ons
wordt waargenomen bij de PS-netwerken. Het verschil tussen de hoogste en de laagste
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waarde voor I3 bij de PALS-studie van het lineair PMMA bedraagt meer dan 20%, terwijl
dit bij de PS-netwerken ongeveer 5% bedraagt.
 
Deze verschilpunten roepen uiteraard een aantal vragen op met betrekking tot de relevantie
van I3 bij een PALS-studie van polymeren. Om na te gaan of het al dan niet aanwezig zijn
van de V-vorm in de I3-T-curve een gevolg is van de chemische en/of fysische
eigenschappen van het bestudeerde polymeer, dan wel of deze veeleer te wijten is aan de
experimentele omstandigheden, werd na de PALS-studie van de PMMA-netwerken
eveneens een PALS-studie uitgevoerd van het commercieel lineair PMMA dat werd
bestudeerd in referentie 29.
De evolutie van I3 in functie van de temperatuur voor het lineair PMMA wordt eveneens
weergegeven in Figuur 5.12. Hieruit blijkt dat ook in deze curve geen V-vorm kan worden
waargenomen. Dit betekent dat deze PALS-studie van eenzelfde polymeermateriaal,
bestudeerd met behulp van twee verschillende levensduurmeetketens en verschillende
positronenbron, leidt tot een verschillend resultaat met betrekking tot het gedrag van I3.
Indien bovendien de absolute waarde van I3 voor de verschillende PMMA-netwerken
vergeleken wordt in functie van de vernettingsgraad, kan hierin geen systematische trend
ontdekt worden. Dit is in de eerste plaats een gevolg van het feit dat de PALS-studie niet
voor alle netwerken met eenzelfde positronbron werd uitgevoerd. Een verhoogde
bronintensiteit, evenals een stijgende meetduur, leiden tot een groter aantal uitgestuurde
positronen in het polymeermateriaal. Dit grotere aantal positronen creëert dan een groter
aantal reactieve deeltjes in de terminale sporen, en zal derhalve een invloed uitoefenen op
de evolutie van I3 voor het bestudeerde polymeermateriaal. Bovendien werden, zoals reeds
vroeger gemeld, tussen de verscheidene metingen door nog aanpassingen uitgevoerd aan
de elektronica van de PALS-apparatuur, wat eveneens een invloed kan hebben op de
absolute waarde voor I3. 
Hieruit mag blijken dat het gedrag van I3 bij de PALS-studie van polymeermaterialen verre
van éénduidig is. Vermoedelijk hebben de experimentele meetomstandigheden wel
degelijk een belangrijke invloed op de analyseresultaten, in tegenstelling tot de
bevindingen van Wästlund et al.30. 
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Het is duidelijk uit bovenstaande discussie dat grote voorzichtigheid geboden is wanneer
het gedrag van I3 in functie van een welbepaalde parameter (bijvoorbeeld temperatuur,
vernettingsgraad,…) wordt geëvalueerd. Voor eenzelfde polymeermateriaal is het niet
mogelijk de analyseresultaten met betrekking tot het gedrag van I3 voor verschillende
PALS-studies die onder niet-identieke experimentele omstandigheden worden uitgevoerd,
onderling te vergelijken. 
5.3.3.5 Evolutie van τ3 in PS en PMMA
Tot hiertoe ging de aandacht bij de PALS-analyses van de homopolymeernetwerken
hoofdzakelijk uit naar het gedrag van I3. In deze paragraaf wordt beschreven welke
informatie bekomen kan worden uit de evolutie van de levensduur van het ortho-Ps, τ3, bij
de PALS-analyse van de PS- en PMMA-netwerken.
* Evaluatie van secundaire transities
Zoals uit hoofdstuk 2 mag blijken, speelt het vrij-volume-concept een belangrijke rol bij de
verklaring van de glastransitie in polymeren, waarbij de verhoogde mobiliteit van de
polymeerketens vanaf de Tg wordt toegeschreven aan een sterke expansie van het vrij
volume. In hoofdstuk 4 wordt beschreven dat τ3 beschouwd kan worden als een maat voor
de grootte van de vrij-volume-holten in een polymeer. Er kan dan ook verwacht worden
dat deze toename in het vrij volume vanaf de Tg zichtbaar moet zijn in de evolutie van τ3 in
functie van de temperatuur. 
Om dit na te gaan, dient een temperatuursscan, gaande van ver beneden de vermoedelijke
Tg van het polymeer tot ver boven de Tg, te worden uitgevoerd. Dergelijke
temperatuursscans werden reeds uitgevoerd voor ondermeer polystyreen31, epoxyhars32,
poly(methylmethacrylaat) en andere poly(alkylmethacrylaten)33, poly(vinylacetaat)34,
polyethyleen35, styreen-butadieen-styreen-copolymeer36, … 
Wanneer τ3 wordt uitgezet in functie van de temperatuur, wordt ter hoogte van de Tg
inderdaad een wijziging in de helling van de curve waargenomen. Beneden de Tg wordt
slechts een lichte stijging van τ3 in functie van de temperatuur waargenomen, terwijl boven
de Tg τ3 sneller stijgt met stijgende temperatuur. De Tg bepaald uit de PALS-analyse, wordt
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dan gedefinieerd als de temperatuur bij dewelke een wijziging in de helling van τ3 in
functie van de temperatuur optreedt. In wat volgt, zal deze Tg genoteerd worden als
“Tg(PALS)”.
In bepaalde gevallen worden naast de Tg nog andere secundaire relaxaties (Tβ en Tγ)
waargenomen bij temperaturen beneden de Tg. Deze zijn een gevolg van kleinschaligere
bewegingen van de polymeerketen in vergelijking met de Tg, zoals bijvoorbeeld de rotatie
van een zijketengroep, of Crankshaft-bewegingen. Voorbeelden hiervan kunnen
teruggevonden worden in PALS-temperatuursscans van polyethyleen37,38,39,40,
polymethylmethacrylaat41 en andere poly(alkylmethacrylaten)42, …
Wanneer de secundaire transitietemperaturen geëvalueerd worden via PALS, bezitten deze
systematisch een lagere waarde dan wanneer de Tg bepaald wordt met behulp van de
klassieke, “macroscopische” technieken zoals DSC en DMA43. Hiervoor kunnen twee
verschillende oorzaken worden aangeduid. 
¾ Enerzijds  duurt een volledige temperatuursscan voor een PALS-meting heel wat
langer dan nodig is voor een DSC- of DMA-meting. Dit betekent dat de tijdsschaal
van het experiment voor de gebruikte technieken verschillend zal zijn. Dat de
waarde van de Tg van een polymeer wordt beïnvloed door de tijdsschaal van het
experiment, is reeds langer gekend44. Strikt genomen wordt zowel via DSC en
DMA als via PALS de Tg bepaald aan de hand van een niet-evenwichtssituatie. Bij
het bepalen van de Tg zal de relaxatie van de polymeerketens in de buurt van de Tg
van cruciaal belang zijn. Een langere meetduur kan deze relaxaties beïnvloeden en
aldus leiden tot een lagere waarde voor de Tg. 
Het is duidelijk dat door de langere meetduur bij de PALS-metingen de
evenwichtssituatie dichter benaderd zal worden en dat de Tg(PALS) dan ook de Tg
bij oneindige relaxatie het dichtst zal benaderen. 
¾ Anderzijds is de kans reëel dat de PALS-techniek als het ware gevoeliger is voor
kleinschaligere bewegingen dan DMA en DSC. Dit betekent dat via PALS
mogelijkerwijze de initiële bewegingen van kortere ketensegmenten kunnen
worden gedetecteerd in vergelijking met de andere technieken, waardoor het
positronium als microscopische probe fungeert27. 
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Uit het bovenstaande volgt dat de evolutie van τ3 in functie van de temperatuur in principe
kan worden aangewend voor de bepaling van secundaire transitietemperaturen via PALS.
De experimentele bepaling van de Tg(PALS) is evenwel niet zo eenvoudig en accuraat als
de bepaling van de Tg via DSC of DMA. 
Omdat de opname van één levensduurspectrum bij één temperatuur reeds behoorlijk veel
tijd vergt, wordt meestal slechts om de 10 graden een PALS-meting uitgevoerd. Wanneer
na analyse van de experimentele data de waarden voor τ3 uitgezet worden in functie van de
temperatuur, wordt een best passende rechte getrokken doorheen de “lineaire gedeeltes”
respectievelijk boven en onder de vermoedelijke Tg, waarna de Tg(PALS) dan bepaald
wordt uit het snijpunt van beide rechten. In Figuur 5.13 wordt dit geïllustreerd voor de
verschillende PMMA-netwerken. Tegelijk wordt nagegaan of de β-transitie, karakteristiek
voor de rotatie van de esterzijgroep in PMMA, detecteerbaar is.
Het is evident dat de bepaling van transitietemperaturen in polymeren op deze manier leidt
tot een vrij grote onnauwkeurigheid op de bekomen waarde voor de transitietemperatuur.
Bovendien is het niet steeds mogelijk om via extrapolatie de transitietemperatuur te
bepalen, zoals blijkt voor de PMMA-netwerken met respectievelijk 10 en 15 mol%
vernetter. In deze netwerken grijpt de transitie over een te breed temperatuursgebied plaats
om nog een min of meer accurate Tg- of Tβ-bepaling toe te laten. De verbreding van deze
transitie komt reeds aan bod in §5.3.2.2, bij de DMA-analyse van de netwerken, en wordt
toegeschreven aan een verhoogde heterogeniteit in de netwerken met stijgende
vernettingsgraad.
Het kan duidelijk niet de bedoeling zijn om de PALS-techniek aan te wenden ter
vervanging van de klassieke meetapparatuur voor de bepaling van secundaire
transitietemperaturen. Toch kan het interessant zijn om de trend in de Tg(PALS) te
vergelijken met die in de Tg (DSC) of Tg(DMA).
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Figuur 5.13: τ3 in functie van de temperatuur voor vernet PMMA met variërend
mol% vernetter (EGDMA).
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In Tabel 5.2 wordt voor de beide types netwerken een overzicht gegeven van enkele
waarden voor de Tg naargelang de gebruikte techniek. In deze tabel wordt voor de
Tg(DMA) zowel de waarde bepaald als het maximum in tanδ als deze bepaald als het
maximum in E” weergegeven. Aangezien voor de PMMA-netwerken de Tg(PALS) niet
bepaald kan worden voor de netwerken met hogere vernettingsgraad (zie Figuur 5.13),
worden deze netwerken in de tabel niet beschouwd.
Tabel 5.2: Tg bepaald via DMA, DSC of PALS voor vernet PS en vernet PMMA.
mol%
 vernetter
Tg(DSC)
(°C)
Tg(DMA) a)
(°C)
Tg(DMA) b)
(°C)
Tg(PALS)
(°C)
PS 1 103 109 129 98
3 108 118 133 101
5 113 127 139 104
10 125 135 149 111
15 142 147 166 120
PMMA 1 106 115 136 124
3 111 123 143 126
5 117 129 149 129
a)maximum in E”
b)maximum in tanδ
In deze tabel worden volgende trends weergegeven:
¾ Onafhankelijk van de methode die wordt gebruikt voor de bepaling van de Tg,
wordt zoals verwacht een stijgende trend in de Tg waargenomen met toenemende
vernettingsgraad.
¾ De waarde voor de Tg(PALS) ligt, zoals reeds eerder vermeld, steeds lager dan de
waarde die wordt bekomen via DSC of DMA.
¾ Opvallend is dat het verschil tussen de Tg(PALS) enerzijds en de Tg(DMA) en
Tg(DSC) anderzijds, groter wordt met stijgende vernetting. De evolutie in de Tg
bepaald via DMA of DSC verloopt analoog. De Tg(PALS) stijgt echter opmerkelijk
Hoofdstuk 5
-98-
minder snel dan de Tg’s die worden bepaald via de “macroscopische” technieken.
Een analoge waarneming gebeurde bij de vergelijking van Tg(PALS) en Tg(DSC)
voor een reeks polyurethanen27 en epoxyharsen45 met variërende vernettingsgraad. 
Een dergelijk onderscheid in de evolutie van de Tg naargelang de techniek waarmee deze
bepaald wordt, is het gevolg van het feit dat beide technieken eenzelfde fenomeen op een
verschillende schaal detecteren. Deze observatie kan met andere woorden een illustratie
zijn van het “microscopisch” karakter van de PALS-techniek in tegenstelling tot het
macroscopische karakter van DMA. Volgens deze visie is de Tg(PALS) een indicator van
de beweeglijkheid van relatief korte polymeerketensegmenten, die in mindere mate wordt
beïnvloed door de vernetting dan de beweeglijkheid van langere ketensegmenten.
* Invloed van vernetting
In Figuur 5.14 wordt de evolutie van τ3 in functie van de temperatuur weergegeven voor
een aantal PS-netwerken met variërende vernettingsdichtheid. Voor de duidelijkheid wordt
deze figuur beperkt tot het gedrag van drie netwerken (1, 10 of 15 mol% vernetter). 
Bij temperaturen beneden de Tg van het netwerk wordt voor de netwerken met een
verschillende vernettingsgraad een min of meer gelijkaardig gedrag in de evolutie van τ3
waargenomen. 
Ter hoogte van de Tg, die varieert voor de verschillende netwerken, is er voor alle
netwerken een duidelijke knik merkbaar in de evolutie van τ3 in functie van de
temperatuur. Boven de Tg blijkt de stijging van τ3 nu wel afhankelijk te zijn van de
vernettingsdichtheid: τ3 stijgt sneller met stijgende temperatuur voor de netwerken met een
lagere vernettingsdichtheid. Dit blijkt duidelijk uit de helling van de rechte die doorheen de
meetpunten boven de Tg kan worden getrokken.
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Figuur 5.14: τ3 in functie van de temperatuur voor vernet PS met variërende
vernettingsgraad.
Ook bij de PMMA-netwerken wordt een gelijkaardig gedrag van τ3 in functie van de
temperatuur waargenomen voor de netwerken met een verschillende vernettingsgraad (zie
Figuur 5.15). Wanneer de evolutie in τ3 beneden de Tg wordt geëvalueerd, blijkt opnieuw
weinig verschil merkbaar te zijn voor de netwerken met variërende vernettingsgraad.
Boven de Tg wordt opnieuw een duidelijk onderscheid waargenomen voor de verschillende
netwerken. Net als voor de PS-netwerken stijgt ook voor de PMMA-netwerken τ3 sneller
met stijgende temperatuur voor de netwerken met een lagere vernettingsgraad.
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Figuur 5.15: τ3 in functie van de temperatuur voor vernet PMMA met
variërende vernettingsgraad.
In §5.1.3 werd reeds aangehaald dat de stijgende Tg met toenemende vernetting in een
polymeernetwerk verklaard kan worden als gevolg van een daling in het vrij volume.
Aangezien het gedrag van τ3 gecorreleerd wordt met de evolutie van het vrij volume in
polymeersystemen, wordt deze stelling hier dus bevestigd. In netwerken met een lagere
vernettingsgraad grijpt een snellere stijging in het vrij volume plaats in functie van de
temperatuur in vergelijking met netwerken met een hogere vernettingsgraad.  Dit betekent
eveneens dat de mobiliteit van de polymeerketens boven de Tg sterker wordt belemmerd
met stijgende vernetting.
In Figuur 5.16 wordt voor beide types netwerken de opslagmodulus E’ weergegeven in
functie van de temperatuur, voor de verschillende vernettingsgraden. Deze modulus kan
worden beschouwd als een maat voor de stijfheid van het materiaal. Uit deze grafieken
blijkt dat met stijgende vernetting vooral in de rubberfase E’ sterk wordt beïnvloed.
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Figuur 5.16: Elasticiteitsmodulus voor PS- en PMMA-netwerken met
verschillende vernettingsgraad.
Feitelijk illustreren Figuur 5.14-Figuur 5.16 allen éénzelfde fenomeen, dat zich enerzijds
uit op microschaal in de evolutie van τ3 in de PALS-analyse en anderzijds op macroschaal
via de evolutie van de viscoëlastische eigenschappen in de DMA-analyse. Hoe sterker een
polymeer wordt vernet, hoe meer de mobiliteit in de rubberfase wordt belemmerd.
In Figuur 5.17 wordt voor beide types netwerken nog geïllustreerd hoe de daling van de
helling in τ3 (Figuur 5.14 en Figuur 5.15) verloopt in functie van de hoogte van het
rubberplateau (Figuur 5.16). Uit deze figuur blijkt dat voor beide types netwerken een
lineair verloop wordt waargenomen, maar dat de helling van de rechte afhankelijk is van
het type netwerk. 
Hoewel dus tussen beide experimentele waarnemingen (PALS en DMA) een duidelijk
verband bestaat, bevatten deze niet identiek dezelfde informatie. Beide waarnemingen
kunnen gecorreleerd worden met de mobiliteit van de polymeerketens binnenin het
polymeer, maar daarnaast zit nog andere informatie in de parameters vervat, waarbij de
chemische compositie van het polymeer vermoedelijk eveneens een rol speelt. 
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Figuur 5.17: Correlatie tussen de helling in τ3 boven de Tg en E’ in de
rubberfase voor PS- en PMMA-netwerken.
5.4 Conclusie
Op basis van de bespreking van de PALS-studies van een aantal homopolymeersystemen
in dit hoofdstuk kunnen reeds enkele conclusies getrokken worden met betrekking tot het
gebruik van PALS en de interpretatie van de PALS-analyseparameters bij de studie van
polymeermaterialen.
¾ Indien enkel PALS-metingen bij kamertemperatuur worden uitgevoerd, kan slechts
een beperkte hoeveelheid informatie bekomen worden. Onder dergelijke
omstandigheden zal bovendien de afstand tussen de meettemperatuur en de Tg van
het bestudeerde polymeer, evenals het feit of boven of beneden de Tg wordt
gemeten, het PALS-analyseresultaat sterk beïnvloeden. Voordeel is wel dat
dergelijke metingen relatief snel kunnen worden uitgevoerd en dus kunnen worden
aangewend om een eerste indicatie te bekomen over mogelijke verschilpunten
tussen verschillende polymeermonsters.
¾ Het is van groot belang om de PALS-studie van een bepaalde reeks polymeren
onder exact gelijke experimentele omstandigheden uit te voeren opdat een
onderlinge vergelijking van de PALS-analyseresultaten mogelijk zou zijn.
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¾ Een variatie in het gedrag van I3 kan niet worden toegeschreven aan een wijziging
in het vrij volume in de bestudeerde polymeermaterialen, maar wordt veeleer
beïnvloed door enerzijds de chemische compositie van het polymeer en anderzijds
de experimentele meetomstandigheden. Dit heeft tot gevolg dat geen gebruik kan
worden gemaakt van de absolute waarde voor I3 bij de evaluatie van een reeks
polymeermaterialen. Bovendien wordt het moeilijk om analyseresultaten van
PALS-studies die werden uitgevoerd door verschillende onderzoeksgroepen, onder
verschillende experimentele omstandigheden, onderling te vergelijken.
¾ Bij de interpretatie van de PALS-analyseresultaten dient de meeste, zo niet alle,
aandacht uit te gaan naar de evolutie van τ3 in functie van de verschillende
bestudeerde parameters. Blijkbaar kan op deze manier PALS beschouwd worden
als een microprobe met betrekking tot de lokale mobiliteit van de polymeerketens
in het polymeer.
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HOOFDSTUK 6 STATISTISCHE EVA-COPOLYMEREN
6.1 Inleiding
In hoofdstuk 5 werd de PALS-studie beschreven van een reeks polymeermaterialen die zijn
opgebouwd uit één type monomeer. De chemische samenstelling van de polymeren bleef
daarbij onveranderd wanneer de verschillende monsters onderling werden vergeleken.
In het huidig hoofdstuk worden statistische copolymeren van ethyleen en vinylacetaat
bestudeerd (EVA-copolymeren). In deze copolymeren is één polymeerketen niet langer
opgebouwd uit slechts één type monomeer. Door de relatieve verhouding van beide
componenten in het copolymeer te variëren, veranderen zowel de polariteit als de
kristalliniteit van het polymeer (zie verder). Via de PALS-studie van een reeks EVA,
waarin het vinylacetaat-gehalte (VA) wordt gevarieerd van 2 tot 70 wt%, kan dan ook de
invloed van deze beide parameters op de vrij-volume eigenschappen nagegaan worden.
 
6.1.1 Statistische copolymeren
In Figuur 6.1 worden verschillende types copolymeren schematisch voorgesteld.
Copolymeren kunnen naargelang de verdeling van de verschillende monomeereenheden
langsheen de polymeerketen opgesplitst worden in twee groepen1. 
¾ Enerzijds kunnen polymeren worden gevormd waarbij lange sequenties van
eenzelfde monomeereenheid voorkomen. Voorbeelden hiervan zijn de
blokcopolymeren die in het volgend hoofdstuk worden besproken en
graftcopolymeren. 
¾ Anderzijds zijn er de copolymeren waarin slechts een beperkt aantal gelijke
monomeereenheden naast elkaar voorkomen, wat resulteert in alternerende,
statistische of random copolymeren. 
 In alternerende copolymeren komen beide monomeereenheden steeds
afwisselend voor in de polymeerketen. Dergelijke copolymeren worden
bijvoorbeeld gevormd wanneer beide monomeren niet met zichzelf kunnen
reageren, maar uitsluitend met het co-monomeer. 
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 In statistische copolymeren wordt de verdeling van de monomeereenheden
langsheen de polymeerketen beïnvloed door enerzijds de concentratie van
de verschillende componenten in het reactiemengsel en anderzijds de mate
waarin beide componenten bij voorkeur met zichzelf (homopropagatie) of
met de andere monomeereenheid (cross-propagatie) reageren. 
 Een random copolymeer tenslotte is een statistisch copolymeer waarin de
waarschijnlijkheid om een bepaalde monomeereenheid aan te treffen
onafhankelijk is van de aard van de omringende monomeereenheden1.
Figuur 6.1: Schematische voorstelling van copolymeren.
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6.1.2 Industriële bereiding van EVA-copolymeren
In Figuur 6.2 wordt de chemische structuur van de beide monomeereenheden van het
EVA-copolymeer weergegeven. 
Figuur 6.2: Chemische structuur en molaire massa van de monomeereenheden
in EVA.
Ethyleen-vinylacetaat-copolymeren (EVA) ontstaan door de radicalaire copolymerisatie
van ethyleen en vinylacetaat via een hogedruk-procédé2. In een radicalaire copolymerisatie
tussen twee monomeren kunnen vier verschillende propagatiereacties plaatsgrijpen.
Enerzijds kan een radicaal van een bepaald monomeer reageren met hetzelfde monomeer
(homopropagatie). Anderzijds kan een radicaal eveneens reageren met het andere
monomeer (crosspropagatie). Deze verschillende propagatiereacties worden weergegeven
in Figuur 6.3. Hierbij bezit elke propagatiereactie een eigen reactiesnelheidsconstante k. 
De verhouding van de reactiesnelheidsconstante voor homopropagatie ten opzichte van de
reactiesnelheidsconstante voor crosspropagatie wordt gedefinieerd als de
reactiviteitsparameter (r) voor dit specifieke monomeer in de copolymerisatie met het
andere monomeer. De reactiviteitsparameter geeft dus weer in hoeverre het monomeer met
zichzelf of bij voorkeur met het andere monomeer zal reageren.
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Figuur 6.3: Propagatiereacties bij de radicalaire copolymerisatie van twee
vinylmonomeren.
In Tabel 6.1 worden de reactiviteitsparameters weergegeven voor ethyleen en vinylacetaat
onder de gebruikte reactie-omstandigheden. Onder deze omstandigheden bedraagt de
reactiviteitsparameter voor zowel ethyleen als vinylacetaat ongeveer 1, wat betekent dat
deze een quasi gelijke reactiviteit vertonen ten opzichte van het eigen monomeer als ten
opzichte van het comonomeer. Dit heeft tot gevolg dat de copolymeren die via het
hogedruk-procédé ontstaan bij benadering eenzelfde samenstelling bezitten als de “feed”
bij elke conversie. Deze copolymerisatie is een voorbeeld van een “ideale”
copolymerisatie, waarbij een statistisch copolymeer ontstaat, waarvan het gehalte van
beide componenten in het copolymeer over een breed gebied gevarieerd kan worden. 
Tabel 6.1 : Reactiviteitsparameters voor de EVA-copolymerisatie, bij 101 MPa
en 90 °C 3.
r
ethyleen 1.07 ± 0.06
vinylacetaat 1.09 ± 0.02
EVA-copolymeren met een hoog VA-gehalte zijn uitstekend geschikt als coatings,
adhesieven, emulsieverf, … terwijl EVA-copolymeren met een laag VA-gehalte gebruikt
worden als “hot-melt”-adhesieven4. EVA-copolymeren met een VA-gehalte van 15-30%
M1° +  M1 M1-M1°
k11
M1° +  M2 M1-M2°
k12
M2° +  M1 M2-M1°
k21
M2° +  M2 M2-M2°
k22
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worden eveneens aangewend als barrièremateriaal in de kabelindustrie. Daarnaast worden
deze materialen meer en meer aangewend als verpakkingsmaterialen in ondermeer de
voedingsindustrie.
Het is in functie van deze laatste toepassing dat onderzoek wordt verricht naar de
gaspermeabiliteit van deze materialen5,6. Verpakkingsmateriaal dient uiteraard in eerste
instantie te fungeren als barrièremateriaal. Daarnaast is het in de voedingsindustrie voor
bepaalde toepassingen evenwel noodzakelijk dat de verpakkingsfilms selectief
doorlaatbaar zijn voor een aantal stoffen. Zo moet een verpakkingsfilm voor verse voeding
toelaten dat O2 doorheen de film naar binnen kan dringen, terwijl het geproduceerde CO2
naar buiten moet kunnen diffunderen.
In het kader van een samenwerkingsproject met de onderzoeksgroep “Equipe Membranes
Synthétiques et Systèmes Membranaires” van Prof. D. Langevin aan de Universiteit van
Rouen wordt de permeabiliteit van het EVA-copolymeer ten opzichte van CO2-gas
onderzocht door V. Dellatante6, terwijl dezelfde copolymeren eveneens worden bestudeerd
via PALS. Zoals in de volgende paragraaf wordt beschreven, kan de permeabiliteit in een
polymeer namelijk gecorreleerd worden met het vrij volume in dat polymeer. 
6.2 Permeabiliteit in polymeren
6.2.1 Permeabiliteit, diffusiviteit en solubiliteit
Voor de beschrijving van de permeabiliteit van gassen doorheen niet-poreuze polymeren,
wordt gebruik gemaakt van een drie-fasen-model waarbij de permeatie van een gas
doorheen een polymeerfilm wordt opgesplitst in drie fasen7. In de eerste fase gebeurt
sorptie van het gas in het polymeer. Daarna diffundeert het gas doorheen het polymeer,
waarna tenslotte desorptie van het gas aan de andere zijde van de polymeerfilm
plaatsgrijpt. 
De permeabiliteit (P) van een gas doorheen een bepaald polymeer wordt beïnvloed door
zowel de solubiliteit (S) of oplosbaarheid van het gas in het polymeer als door de
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diffusiviteit (D) van het gas doorheen het polymeer. De verhouding tussen deze drie
parameters wordt weergegeven in vergelijking 6.1.
.
P = S x D ( 6.1)
De solubiliteit van een gas in een bepaald polymeer is afhankelijk van de relatieve sterkte
van de interacties die kunnen plaatsgrijpen tussen het polymeer en de gasmoleculen, of
tussen de gasmoleculen onderling binnenin het polymeer26. 
Diffusiviteit is een gevolg van de willekeurige beweging van moleculen onder invloed van
een concentratiegradiënt en kan als dusdanig gecorreleerd worden met de mobiliteit van
het gas in het polymeer8. Het betreft hier enerzijds de mobiliteit van de gasmoleculen zelf,
maar daarnaast zal ook de mobiliteit van de polymeersegmenten de diffusie van het gas
doorheen het polymeer beïnvloeden. 
6.2.2 Correlatie met het vrij volume
Terwijl de solubiliteit van een gas in een polymeer hoofdzakelijk bepaald wordt door de
chemische structuur (en overeenkomst) van het gas en de polymeermatrix, zal de
diffusiviteit veeleer beïnvloed worden door de morfologie van de polymeermatrix. Voor de
verklaring van de diffusie van een gas doorheen een polymeer wordt dan ook opnieuw
gebruik gemaakt van het vrij-volume-concept.
In paragraaf 2.2.2.1 wordt het transport van een molecule in een vloeistof beschreven als
een gevolg van de herverdeling van het vrij volume van het systeem. Cohen en Turnbull9
leidden een uitdrukking af voor de mobiliteit van een vloeistofmolecule, die nadien door
Fuijita et al.10,11 werd uitgebreid naar het diffusiegedrag van laagmoleculaire stoffen
doorheen polymeren. 
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Bij de verklaring van de diffusie van een gas doorheen een polymeer op basis van het vrij-
volumeconcept, worden een aantal veronderstellingen geformuleerd10,11:
¾ Het diffusieproces grijpt plaats als gevolg van de herverdeling van het vrij volume
in de polymeermatrix;
¾ Deze herverdeling van het vrij volume vereist geen energieverandering;
¾ Diffusie wordt slechts mogelijk wanneer de vrij-volumeholten groter zijn dan of
gelijk aan een bepaalde kritische waarde V*;
¾ Diffusie is dan rechtstreeks evenredig met de waarschijnlijkheid dat een holte met
een volume groter dan of gelijk aan V* in de buurt van de diffunderende molecule
aanwezig is.
Het vrij-volumemodel dat door deze auteurs wordt voorgesteld, beschrijft op een adequate
wijze de diffusie van een reeks organische gassen en vloeistoffen in verdunde concentraties
doorheen polymeren die zich boven de Tg bevinden. De diffusiecoëfficiënt bij een
bepaalde temperatuur T (DT) kan dan gedefinieerd worden met behulp van een Doolittle-
type vergelijking: 



 −=
f
T V
*γVRTAexpD ( 6.2)
waarbij: A = factor die in verband staat met de grootte en de vorm van de 
gasmolecule
γ  = overlapfactor
V* = minimale grootte van de holte om diffusie toe te laten
Vf = gemiddeld vrij volume 
Uitgaande van vergelijking 6.2 kan dus gesteld worden dat bij een bepaalde temperatuur de
diffusiecoëfficiënt, en dus de mobiliteit, van een bepaalde molecule in een polymeer, in
eerste instantie beïnvloed wordt door het vrij volume van het polymeer. 
Op basis van dit vrij-volumemodel voor de verklaring van diffusie doorheen een polymeer,
zou in eerste instantie gesteld kunnen worden dat de diffusie van een gas doorheen een
polymeer onafhankelijk is van de concentratie van het diffunderende gas, wat evenwel in
tegenspraak is met de experimentele waarnemingen.
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Toch wordt in dit vrij-volumemodel wel degelijk een verklaring geboden voor de
experimenteel waargenomen invloed van de concentratie van de diffunderende molecule
op de diffusiecoëfficiënt11. De overlapfactor γ is namelijk een maat voor de wijze waarop
de penetrant in de polymeermatrix een invloed kan uitoefenen op het vrij volume van het
polymeer12. 
Steunend op het vrij-volume-concept kan aan de hand van dit diffusiemodel de diffusie van
laagmoleculaire stoffen doorheen polymeren worden verklaard. De basis van dit model
werd geformuleerd door Fujita et al.. Het werd naderhand verder uitgewerkt en uitgebreid
door onder meer Yasuda et al.13, Peppas en Reinhart14,15, en Vrentas en Duda16,17,18,19.
Vooral deze laatsten leverden een belangrijke bijdrage tot de verdere ontwikkeling van dit
model. Voor de details wordt verwezen naar de desbetreffende literatuur in referenties 13-
19.
6.2.3 Correlatie tussen PALS en diffusie in de literatuur
In de voorgaande paragraaf wordt beschreven hoe diffusie doorheen polymeren
gecorreleerd kan worden met het vrij volume in een polymeermateriaal. Het is dan ook niet
verwonderlijk dat momenteel wordt onderzocht in welke mate de vrij-volume-parameters,
bekomen via een PALS-studie van een polymeer, gecorreleerd kunnen worden met de
diffusie van gassen doorheen dit polymeer.
Dergelijke vergelijkende studies werden reeds uitgevoerd voor ondermeer polyimides20,21 ,
polyesters22,23, polyfenyleenoxides24, polysiloxanen25, waarbij in de meeste gevallen
inderdaad een verband kan worden aangetoond tussen enerzijds de levensduur van ortho-
Ps (en dus de grootte van de vrij-volume-holtes) en anderzijds de diffusiecoëfficiënt.
Voor de statistische EVA-copolymeren die in dit hoofdstuk worden bestudeerd, wordt in
eerste instantie nagegaan of er een variatie optreedt in de diffusiecoëfficiënt wanneer het
VA-gehalte in het copolymeer wordt gewijzigd. Indien dit het geval is, kan dan naderhand
gezocht worden naar een verband met de evolutie in de PALS-analyseparameters die
verderop in dit hoofdstuk beschreven wordt.
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6.2.4 Experimentele bepaling van P, D en S
Wanneer de permeabiliteit van een gas doorheen een polymeer wordt geëvalueerd, dienen
drie verschillende parameters, namelijk P, D en S, te worden beschouwd. In deze paragraaf
wordt de experimentele bepaling van deze parameters kort besproken.
In de experimentele opstelling wordt aan één zijde van een polymeerfilm met dikte d  een
constante druk p1 van het diffunderende gas aangelegd, terwijl aan de andere zijde van de
polymeerfilm een hoog vacuüm wordt aangelegd. 
De concentratie van het gas aan de respectievelijke oppervlaktes van het polymeer kan dan
gelijkgesteld worden aan  C1 bij x=0 en aan C2 (~ 0) bij x=d (zie Figuur 6.4).  
Figuur 6.4: Schematische voorstelling voor de experimentele bepaling van P, D
en S.
De hoeveelheid gas die doorheen de polymeerfilm passeert (Q), kan bepaald worden door
de druk p2 te meten. Wanneer Q wordt uitgezet in functie van de tijd, wordt een curve
bekomen zoals weergegeven in Figuur 6.5, waarin een stationair gebied en een niet-
stationair gebied onderscheiden kunnen worden. 
d
C1 C2 ( ≈0 )
vacuüm
p2 (≈ 0)
aangelegde druk
p1
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Figuur 6.5: Evolutie van de hoeveelheid gas die doorheen het membraan gaat in
functie van de tijd.
In het stationair gebied geldt volgende uitdrukking26:



 −=
6D
dt
d
ADCQ
2
1
( 6.3)
waarbij : Q = hoeveelheid gas die doorheen het membraan gaat bij een 
bepaalde tijd t
A = actief oppervlak van het membraan
C1 = beginconcentratie van het gas
d = dikte van het membraan
Door extrapolatie kan het snijpunt met de abscis, de zogenaamde “time-lag” (tL),
bepaald worden, waaruit dan de diffusiecoëfficiënt berekend kan worden: 
6D
dt
2
L = ( 6.4)
¾ De flux J is een maat voor de hoeveelheid gas die doorheen de polymeerfilm gaat
per eenheid van oppervlak en kan dus als volgt worden gedefinieerd:
t
Q
tL
Stationair
gebied
Niet-stationair
gebied
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dt
dQ
A
1J ⋅= ( 6.5)
In het stationair gebied is de flux constant en geldt volgens de eerste wet van Fick:
d
DCJ 1= ( 6.6)
¾ Algemeen geldt de volgende correlatie tussen de concentratie C van het gas in de
polymeerfilm en de aangelegde druk p:
C = S x p ( 6.7)
Afhankelijk van de aard van het polymeer en het gas kunnen verschillende sorptie-
modellen gedefinieerd worden, waarbij de concentratie in functie van de druk een
verschillend verloop vertoont (Henry-, Langmuir-, dual-mode- of Flory-Huggins-
type)6. Hierop wordt evenwel niet dieper ingegaan.
¾ Na substitutie van vergelijkingen 6.1 en 6.7 in vergelijking 6.6 geldt:
d
pPJ 1= ( 6.8)
Wanneer vergelijking 6.5 en 6.8 gecombineerd worden, leidt dit tot:
dt
dQ.
Ap
dP
1
= ( 6.9)
Hieruit blijkt dat de permeabiliteit P van het gas doorheen de polymeerfilm
bekomen kan worden uit de helling van de curve die de evolutie van Q in functie
van de tijd weergeeft in het stationair gebied (Figuur 6.5).
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6.2.5 Permeabiliteit in EVA-copolymeren
Vooraleer over te gaan tot de PALS-studie van de EVA-copolymeren, waarin zal worden
nagegaan hoe de polariteit en kristalliniteit van een polymeermateriaal de PALS-analyse
beïnvloeden (zie verder), wordt in de huidige paragraaf geëvalueerd in welke mate de
diffusiecoëfficiënt in de EVA-copolymeren varieert met wijzigend VA-gehalte in het
copolymeer. Indien mogelijk zal daarna onderzocht worden of er een correlatie bestaat
tussen de diffusiecoëfficiënt in de EVA-copolymeren en de PALS-analyseparameters.
In deze paragraaf wordt de permeabiliteit van CO2 doorheen 2 EVA-copolymeren met een
VA-gehalte van respectievelijk 2% (EVA-2) en 19% (EVA-19) vergeleken. P, D en S
werden door V. Dellatante (Universiteit Rouen) bepaald op de manier zoals in §6.2.4 wordt
beschreven6. Voor beide copolymeren werden een aantal experimenten uitgevoerd in
functie van de aangelegde CO2-druk en de temperatuur. Om het onderscheid in
permeabiliteit tussen de beide copolymeren te illustreren, wordt hieronder kort de variatie
van P, D en S beschouwd in functie van de aangelegde druk p, gaande van 2 tot 11 bar, bij
35°C.
¾ In Figuur 6.6 wordt de permeabiliteit voor beide copolymeren weergegeven in
functie van de aangelegde druk. Hieruit blijkt dat de permeabiliteit in EVA-19
ongeveer drie maal groter is dan in EVA-2. 
Wanneer de evolutie van P in functie van de aangelegde druk wordt beschouwd,
blijkt dat P voor EVA-2 slechts een kleine, lineaire stijging vertoont met stijgende
druk. De evolutie van P in functie van de druk voor EVA-19 verloopt evenwel niet
lineair; bij hogere druk wordt een duidelijke afwijking van de lineariteit
waargenomen.
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Figuur 6.6: Permeabiliteit in functie van aangelegde druk voor EVA met 2% of
19% VA.
De permeabiliteit van een membraan is zoals reeds vermeld de combinatie van twee
verschillende fenomenen, namelijk diffusiviteit D en solubiliteit S. Om na te gaan of het
verschil in P tussen beide EVA’s te wijten is aan één van beide fenomenen of aan allebei,
worden deze afzonderlijk beschouwd.
¾ De evolutie van D in functie van de aangelegde druk wordt weergegeven in Figuur
6.7. Wanneer het gedrag van D wordt beschouwd voor beide EVA’s, blijkt dat bij
relatief lage druk een gering verschil kan worden waargenomen. De waarde van D
voor EVA-19 is iets hoger dan de waarde van D voor EVA-2. 
D vertoont voor beide copolymeren een lichte stijging met stijgende aangelegde
druk, maar bij hogere druk treedt voor EVA-19 een afwijking van de lineariteit op.
Vanaf een bepaalde druk wordt diffusie in dit copolymeer blijkbaar verhinderd als
gevolg van interacties tussen het diffunderende gas (CO2) en het polymeer. Dat
deze afwijking enkel plaatsgrijpt bij het EVA met een hoger VA-gehalte geeft aan
dat deze interacties hoofdzakelijk plaatsgrijpen tussen CO2 en de polaire
vinylacetaat-groepen, terwijl veel minder interacties plaatsgrijpen tussen CO2 en de
apolaire ethyleen-eenheden.
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Figuur 6.7: Diffusiviteit in functie van aangelegde druk voor EVA met 2% of
19% VA.
¾ Aangezien het beduidend verschil in permeabiliteit tussen de EVA’s niet wordt
teruggevonden in de diffusiviteit van beide copolymeren, moet dit verschil te wijten
zijn aan een verschillende solubiliteit. In Figuur 6.8 wordt de solubiliteit
weergegeven voor beide copolymeren in functie van de aangelegde druk. Er wordt
inderdaad een duidelijk verschil waargenomen tussen beide copolymeren.
Figuur 6.8: Solubiliteit in functie van aangelegde druk voor EVA met 2% of
19% VA.
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Samenvattend kan gesteld worden dat de evolutie van de permeabiliteit van CO2 doorheen
een reeks EVA-copolymeren met variërend VA-gehalte voornamelijk beïnvloed zal
worden door de solubiliteit van CO2 in het copolymeer.
Aangezien onder deze omstandigheden de diffusiecoëfficiënt relatief weinig varieert in
functie van het VA-gehalte, kunnen op basis van dergelijke studies weinig conclusies
getrokken worden met betrekking tot de variatie van het vrij volume in de EVA-
copolymeren. Dit betekent dan ook dat wanneer de PALS-studie van deze copolymeren
wordt uitgevoerd (zie verder), het niet mogelijk zal zijn om een verband te zoeken tussen
enerzijds de diffusie doorheen de EVA-copolymeren en anderzijds de vrij-volume-
informatie bekomen via de PALS-analyse.
Indien de permeabiliteit van een apolair gas, zoals bijvoorbeeld N2, als penetrant doorheen
enkele EVA’s zou worden bestudeerd, kan waarschijnlijk meer informatie bekomen
worden, aangezien in dat geval veeleer een diffusie-gecontroleerde in plaats van een
solubiliteits-gecontroleerde permeatie verwacht wordt. Deze experimenten werden
evenwel niet uitgevoerd.
6.3 Karakterisatie van de EVA-copolymeren
EVA-copolymeren met een VA-gewichtsgehalte gaande van 2 tot 70% werden via PALS
bestudeerd. De homopolymeren van de beide componenten waaruit de EVA-copolymeren
zijn opgebouwd, vertonen sterk uiteenlopende eigenschappen. PE 4 is een semikristallijn,
apolair polymeer. PVAc daarentegen is een amorf, polair polymeer. 
De polariteit van het EVA-copolymeer neemt toe met een stijgende hoeveelheid VA. De
kristalliniteit daarentegen neemt af met stijgend VA-gehalte en verdwijnt vanaf een
bepaald VA-gehalte. Wanneer een PALS-studie wordt uitgevoerd van een reeks EVA-
copolymeren gaande van een laag (2%) tot een hoog (70%) gewichtsgehalte VA, kan dan
worden nagegaan in welke mate polariteit en kristalliniteit een invloed hebben op de
PALS-analyseparameters. 
                                                                                                                                                   
4 Wanneer in wat volgt over polyethyleen gesproken wordt, bedoelen we steeds het hoge-
dichtheids-polyethyleen dat normaalgezien als HDPE wordt afgekort. Aangezien dit het enige type
polyethyleen is dat in deze thesis aan bod komt, zal hiervoor de afkorting PE worden gebruikt.
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Aangezien statistische EVA-copolymeren bereid worden via een hogedruk-procédé (zie
§6.1.2), werden voor deze PALS-studie de verschillende EVA-copolymeren niet zelf
gesynthetiseerd. De commerciële EVA-copolymeren met een VA-gehalte van 2, 4.5, 9 of
19wt% zijn films met een dikte van 150µm, afkomstig van de firma 3M, terwijl de EVA-
copolymeren met een VA-gehalte van 40, 45, 60 of 70wt% werden geleverd door de firma
Bayer onder de vorm van korrels.
Vooraleer de PALS-metingen uit te voeren, worden de EVA-copolymeren
gekarakteristeerd met behulp van de klassieke analysemethodes. Bij de interpretatie van de
bekomen resultaten wordt gebruik gemaakt van enkele gepubliceerde studies van het
thermomechanisch gedrag in PE en EVA’s.
6.3.1 Bepaling van het VA-gehalte in EVA
Om ons ervan te overtuigen dat in de bestudeerde EVA’s de door de producent vermelde
VA-gehaltes correct zijn, wordt een Thermogravimetrische Analyse (TGA) van de
verschillende EVA’s uitgevoerd. Hierbij wordt het copolymeer onder stikstofatmosfeer
opgewarmd met een bepaalde snelheid (10°C.min-1) en wordt het massaverlies bepaald in
functie van de temperatuur. 
Het thermisch degradatiegedrag van EVA-copolymeren werd reeds bestudeerd27,28.
Wanneer een EVA-copolymeer wordt opgewarmd, worden twee degradatietemperaturen
waargenomen. Bij de eerste degradatietemperatuur (~300°C) wordt, naar analogie met het
homopolymeer PVAc, azijnzuur afgesplitst. Deze eliminatie wordt geïllustreerd in Figuur
6.9. Bij verdere opwarming grijpt dan degradatie van de hoofdketen (>400°C) plaats.
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Figuur 6.9: Eliminatie van azijnzuur bij thermische degradatie van PVAc of
EVA.
Uitgaande van de eliminatie van azijnzuur bij de eerste degradatietemperatuur kan de
theoretische restmassa na deze eerste degradatie voor de EVA-copolymeren worden
bepaald en vergeleken met de experimentele restmassa ter hoogte van 375°C (plateau  na
eerste degradatie).
Bepaling van de experimentele restmassa gebeurt aan de hand van de TGA-spectra die in
Figuur 6.10 worden weergegeven voor de verschillende EVA-copolymeren. 
Figuur 6.10: TGA-analyse van de EVA’s met variërend VA-gehalte.
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Er is een duidelijke evolutie merkbaar in de hoogte van het plateau bij de eerste
degradatietemperatuur, in functie van het VA-gehalte van het EVA-copolymeer. Voor de
copolymeren met een laag VA-gehalte is dit plateau beduidend minder breed en moeilijker
detecteerbaar. 
De procentuele restmassa ter hoogte van het plateau wordt gebruikt voor de bepaling van
het VA-gehalte in het EVA-copolymeer. Omdat het plateau in EVA-2 en EVA-4.5
onvoldoende detecteerbaar is, wordt voor deze EVA’s de restmassa niet bepaald. 
In Tabel 6.2 wordt de experimentele waarde voor de restmassa na de eerste degradatie
vergeleken met de theoretische restmassa. Er wordt een goede overeenkomst waargenomen
tussen beide. Dit betekent dat in wat volgt verder gebruik gemaakt mag worden van de
waarden voor het VA-gehalte zoals vermeld door de producenten van de EVA-
copolymeren.
Tabel 6.2:  Controle van het VA-gehalte van de EVA-copolymeren m.b.v. TGA.
% VA
(volgens producent)
Theoretische restmassa na
eerste degradatie
Experimentele restmassa na
eerste degradatie
2 98.4
4.5 94.4
9 92.7 91.6
19 84.6 84.7
40 67.6 68.4
50 59.5 59.5
60 51.4 51. 6
70 43.3 46.3
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6.3.2 Eerste- en tweede-orde-transities in EVA
6.3.2.1 Inleiding
Wanneer een polymeer wordt bestudeerd in functie van de temperatuur, kunnen twee types
van transities, namelijk eerste-orde- en tweede-ordetransities plaatsgrijpen. Algemeen geldt
dat bij een eerste-ordetransitie een “sprong” plaatsgrijpt in de evolutie van een
fundamentele grootheid (volume V, enthalpie H, …) in functie van de temperatuur. Bij een
tweede-ordetransitie wordt een sprong waargenomen in de evolutie van de eerste afgeleide
van deze grootheid (specifieke uitzettingscoëfficiënt α, specifieke warmtecapaciteit Cp, …)
in functie van de temperatuur. 
De best gekende eerste-ordetransitie is het smeltproces bij semi-kristallijne polymeren,
terwijl de glastransitie, die zowel in amorfe als in semi-kristallijne polymeren kan
plaatsgrijpen, het best gekende voorbeeld is van een tweede-ordetransitie. Deze beide types
transities komen voor in de EVA-copolymeren. Voor de evaluatie van de verschillende
transities die plaatsgrijpen in de EVA’s wordt in deze thesis gebruik gemaakt van zowel
DSC als DMA.
De glastransitie is reeds eerder in deze thesis aan bod gekomen en kan bepaald worden via
DMA of DSC. Via DSC kan eveneens het smeltproces gekarakteriseerd worden. Met deze
techniek is het mogelijk om zowel de transitietemperatuur als de kristallisatiegraad van het
polymeer te bepalen.
6.3.2.2 Transities in PVAc en PE
Vooraleer over te gaan tot de interpretatie van de transities die in de EVA-copolymeren
plaatsgrijpen, kunnen in eerste instantie de transities die plaatsgrijpen in de respectievelijke
homopolymeren worden beschouwd. De situatie voor het amorfe PVAc is eenvoudig: bij
dit polymeer wordt één enkele tweede-ordetransitie, de Tg, waargenomen. Op basis van het
gemiddelde van de waarden die worden teruggevonden in Polymer Handbook29 situeert
deze zich bij ongeveer 35°C.
Voor een uitgebreide beschrijving van de verschillende transities die plaatsgrijpen in PE,
wordt verwezen naar referentie 2. In wat volgt, worden de belangrijkste punten
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aangehaald. PE is een semikristallijn polymeer zodat een eerste-ordetransitie wordt
waargenomen als gevolg van het smelten van de kristallijne fase. De smelttemperatuur
(Tm), gedefinieerd als het piekmaximum in de DSC-curve, situeert zich bij ongeveer
140°C30; het smelten kan evenwel plaatsgrijpen over een breed temperatuursgebied. 
Betreffende de tweede-ordetransities in PE heerst evenwel minder eenduidigheid. Zo
worden in Polymer Handbook behoorlijk uiteenlopende waarden geciteerd voor de Tg van
PE, gaande van ongeveer –125°C tot 0°C29. Momenteel heerst consensus over het feit dat
PE’s 3 tweede-ordetransities, de zogenaamde α-, β- en γ-transitie, bezitten2. Hierbij duidt
de α-transitie op de transitie die plaatsgrijpt bij de hoogste temperatuur en is de γ-transitie
die bij de laagste temperatuur. De α-transitie situeert zich juist beneden Tm en wordt
toegeschreven aan moleculaire bewegingen in de kristallijne fase. Over deze transitie zal
niet verder worden uitgewijd, omdat de detectie van deze transitie vaak wordt bemoeilijkt
door de aanwezigheid van de brede smeltpiek. Deze transitie wordt hier louter vermeld om
de logica van de verdere naamgeving (β en γ) te duiden.
De β-transitie in PE grijpt plaats bij ongeveer –30°C tot –20°C, terwijl de γ-transitie
plaatsgrijpt bij ongeveer –120°C. Het is duidelijk dat de uiteenlopende waarden voor de Tg
van PE, die worden weergegeven in Polymer Handbook, een gevolg zijn van een
verschillende toekenning van de Tg. Door bepaalde auteurs wordt de β-transitie aangeduid
als de “Tg” van PE, terwijl andere auteurs verwijzen naar de γ-transitie als “Tg” van PE.
Voor de verklaring van het voorkomen van deze twee tweede-orde-transities in PE wordt
verwezen naar het semi-kristallijn karakter van dit polymeer. De γ-transitie wordt
beschouwd als zijnde de Tg van de amorfe fase in PE, terwijl de β-transitie een gevolg is
van de beweging van ketensegmenten in de interfaciale gebieden ter hoogte van de
lamellaire kristallen31.
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6.3.2.3 Transities in EVA
A) EVALUATIE VAN EVA-TRANSITIES : LITERATUUR2,32
De EVA-copolymeren die tijdens deze thesis worden bestudeerd, zijn statistische
copolymeren. Het is echter belangrijk op te merken dat het VA-gehalte in de EVA’s in dit
hoofdstuk steeds wordt weergegeven als gewichtspercentage. Wanneer rekening wordt
gehouden met het verschil in molaire massa van de respectievelijke monomeereenheden,
zoals weergegeven in Figuur 6.2, is het duidelijk dat de EVA-copolymeren met een relatief
hoog VA-gehalte nog steeds een belangrijke overmaat ethyleenmonomeereenheden
bevatten. Dit betekent dat ondanks het feit dat de EVA-copolymeren geen
blokcopolymeren zijn, er in deze copolymeren toch nog regelmatig een groot aantal
ethyleeneenheden naast elkaar in de polymeerketen kunnen voorkomen.
Voor de verklaring van de verschillende transities die plaatsgrijpen in semikristallijne
EVA-copolymeren, wordt verwezen naar referentie 32, waarin Brogly et al. een
systematische DSC-studie over een breed temperatuursgebied (van -150 tot 150°C)
beschrijven van een reeks EVA-copolymeren met een VA-gehalte tot 40 wt%. 
De auteurs suggereren dat de semi-kristallijne EVA-copolymeren opgebouwd zijn uit vier
verschillende fasen. Bij de DSC-analyse worden namelijk twee tweede-ordetransities en tot
een bepaald VA-gehalte eveneens twee eerste-ordetransities geobserveerd. Deze transities
worden toegeschreven aan transities in twee kristallijne en in twee amorfe fasen.
¾ De eerste-orde-transities worden toegewezen aan twee verschillende kristallijne
fasen, waarbij de fase met de hoogste Tm (bij ongeveer 110°C) in hun model een
quasi-perfect PE-kristal voorstelt, terwijl de kristallijne fase met de lagere Tm (bij
ongeveer 50°C) een kristallijne fase aanduidt die een groter aantal defecten bevat.
De exacte waarde voor de Tm varieert licht naargelang het VA-gehalte in het EVA-
copolymeer. Er dient echter te worden opgemerkt dat hier niet twee duidelijk
verschillende smeltpieken worden waargenomen. Veeleer gaat de ene smeltpiek
over in de andere. De vraag kan dan ook gesteld worden of het hier effectief twee
verschillende types kristallijne fase betreft of niet veeleer een vrij brede
smelttransitie, zoals eveneens wordt vastgesteld bij zuiver PE2.
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¾ De tweede-ordetransities grijpen plaats bij ongeveer -106°C en -36°C. Deze
temperaturen benaderen de waarden die worden waargenomen voor de β- en γ-
transitie in zuiver PE en worden dan ook met dezelfde benaming aangeduid2,31.
Opmerkelijk is bovendien dat deze transitietemperaturen quasi constant blijven met
stijgend VA-gehalte zolang er een kristallijne fase aanwezig is in het EVA-
copolymeer. 
De γ-transitie wordt, naar analogie met het PE, toegewezen aan de glastransitie in
een amorfe zuivere PE-fase. Aan de β-transitie in de EVA-copolymeren wordt
echter niet dezelfde betekenis toegekend als in het PE. Bij PE wordt deze transitie
beschouwd als een transitie die plaatsgrijpt in de interlamellaire amorfe zone. Bij
de EVA-copolymeren wordt deze β-transitie echter beschouwd als een transitie die
plaatsgrijpt in een amorfe EVA-mengfase. Toch is ook volgens deze auteurs de β-
transitie in de EVA-copolymeren nauw verbonden met de aanwezigheid van
kristalliniteit in het copolymeer32. Zij formuleren deze conclusie op basis van de
vaststelling dat Τβ, ondanks een toenemende hoeveelheid VA, ongeveer constant
blijft zolang er een kristallijne fractie in het copolymeer aanwezig is. 
Wanneer de evolutie van de vier fasen in de EVA-copolymeren met toenemend VA-
gehalte wordt beschouwd, grijpt volgens Brogly et al. in de semi-kristallijne EVA-
copolymeren een soort verdunningsproces plaats in de amorfe EVA-mengfase. Het
stijgende VA-gehalte in de amorfe EVA-mengfase wordt dan gecompenseerd door een
stijgende hoeveelheid amorf ethyleen in deze mengfase, afkomstig van de kleiner
wordende kristallijne PE-fase. De uiteindelijke verhouding van ethyleen en vinylacetaat in
de amorfe mengfase blijft hierdoor ongeveer constant, zodat ook de β-transitietemperatuur
ongeveer constant blijft. 
Tenslotte wordt door deze auteurs nog gesuggereerd (maar niet onderzocht) dat in de
amorfe EVA-copolymeren met een VA-gehalte vanaf ongeveer 50 wt% nog slechts één
meng-Tg wordt waargenomen in plaats van de γ- en β-transitie, waarbij de
transitietemperatuur zich bevindt tussen de Tg’s van de respectievelijke homopolymeren
PE en PVAc, en de Tg van PVAc benadert bij stijgend VA-gehalte32. 
Deze bewering wordt ten dele tegengesproken in referentie 33, waar zowel de γ- als β-
transitie worden waargenomen bij een ongeveer constante temperatuur tot een VA-gehalte
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van ongeveer 80 wt%. Bij nog hogere VA-gehaltes wordt dan één enkele transitie
waargenomen die stijgt met stijgend VA-gehalte.
B) EVALUATIE VAN DE BESTUDEERDE EVA-COPOLYMEREN IN DEZE THESIS
Wanneer de resultaten beschouwd worden van de DSC- en DMA-analyses van de EVA-
copolymeren die in deze thesis worden bestudeerd, beantwoorden deze ten dele aan wat in
de literatuur wordt beschreven. Er worden evenwel ook enkele verschilpunten genoteerd. 
¾ De γ-transitie wordt niet waargenomen, omdat deze zich buiten het bestudeerde
temperatuursgebied situeert. DSC-analyses werden uitgevoerd vanaf –80°C tot
160°C met een opwarmsnelheid van 10°C.min-1. De DMA-analyses werden
uitgevoerd vanaf –100°C tot 80°C met een frequentie van 1Hz en een
opwarmsnelheid van 3°C.min-1.
¾ De kristalliniteit in de EVA-copolymeren wordt bestudeerd met behulp van DSC.
Om de kristalliniteit in een reeks polymeren te kunnen vergelijken, is het van
belang dat deze polymeren allemaal eenzelfde thermische voorgeschiedenis
bezitten. Daarom wordt bij de uitvoering van een DSC-experiment meestal
geopteerd voor een temperatuurscyclus waarbij een eerste opwarming wordt
gevolgd door een afkoeling en een tweede opwarming. Daarna worden de
resultaten op basis van de tweede opwarming geëvalueerd.
Ook voor de evaluatie van de kristalliniteit in de EVA-copolymeren wordt een
dergelijke temperatuurscyclus gevolgd. Er wordt een eerste opwarming uitgevoerd
van –80°C tot 160°C aan 10°C.min-1, gevolgd door een afkoeling met eenzelfde
snelheid tot –80°C en tenslotte wordt een tweede opwarming uitgevoerd van –80°C
tot 160°C aan 10°C.min-1.
Voor de EVA-copolymeren met een VA-gehalte tot 40 wt% wordt een smeltpiek
waargenomen in het DSC-thermogram. De EVA-copolymeren met een VA-gehalte
vanaf 50 wt% zijn volledig amorf. 
Wanneer de resultaten voor de eerste en tweede opwarming voor de semi-
kristallijne EVA-copolymeren onderling worden vergeleken, blijkt vooral de vorm
van de smeltpiek sterk te verschillen. Dit wordt voor twee EVA-copolymeren
geïllustreerd in Figuur 6.11. De kristallijne fractie daarentegen blijkt weinig te
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variëren tussen de eerste en tweede opwarmscan, wat wijst op een snel
kristallisatieproces. 
Figuur 6.11: Onderscheid in de vorm van de smeltpiek bij 1ste of 2de opwarming,
geïllustreerd voor EVA-copolymeer met 2 of 19 wt% VA)
In Tabel 6.3 worden de Tm en de kristallijne fractie, bepaald uit de tweede
opwarmscan, weergegeven voor de bestudeerde EVA-copolymeren. Voor de
berekening van de kristallijne fractie wordt de experimentele smeltenthalpie ∆Hm
van de EVA-copolymeren vergeleken met de theoretische smeltenthalpie voor een
100% kristallijn PE (∆Hm= 293 J.g-1)34. Hieruit blijkt duidelijk dat de Tm en de
kristallijne fractie in de EVA-copolymeren dalen met stijgend VA-gehalte en dat de
EVA-copolymeren met een VA-gehalte vanaf 50 wt% volledig amorfe polymeren
zijn. 
 
0 50 100T (°C)
∆H/dt
2%, 1ste opwarming
2%, 2de opwarming
19%, 2de opwarming
19%, 1ste opwarming
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Tabel 6.3: Tm en kristallijne fractie voor EVA-copolymeren.
¾ De Tg van de EVA-copolymeren kan zowel via DSC als via DMA bepaald worden.
Bij bepaling van de Tg uit DSC, wordt de Tg in deze thesis gedefinieerd als de
temperatuur ter hoogte van het inflectiepunt in de curve waarin de toegevoerde
warmte wordt uitgezet in functie van de temperatuur. Bij de bepaling van de Tg uit
DMA wordt opnieuw de temperatuur waarbij tanδ maximaal is gedefinieerd als de
Tg van het polymeer.
In Figuur 6.12 wordt voor de verschillende EVA-copolymeren de Tg, bepaald via
DSC en DMA, weergegeven. Er blijkt in eerste instantie een daling in Tg op te
treden met stijgend VA-gehalte, met een minimum voor EVA-19, gevolgd door een
langzame stijging van de Tg met verder stijgend VA-gehalte. Opmerkelijk is wel
dat de daling die wordt waargenomen voor de EVA-copolymeren met een laag
VA-gehalte (wt%) Tm Kristallijne Fractie (%)
2 108 42
4.5 104 39
9 100 36
19 84 25
40 53 1
50 - -
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VA-gehalte meer uitgesproken is indien de Tg wordt bepaald via DMA dan
wanneer de Tg wordt bepaald via DSC, terwijl de evolutie in de Tg voor de EVA-
copolymeren met een hoger VA-gehalte wel analoog verloopt voor beide
methodes. Een duidelijke verklaring hiervoor kan niet gevonden worden. 
Wanneer nu teruggegrepen wordt naar de resultaten die werden bekomen door
Brogly et al., blijkt dat de constante waarde die zij terugvonden voor de β-transitie
niet volledig overeenstemt met de resultaten die door ons worden bekomen via
DSC en DMA. Toch kan nog steeds de voorstelling, waarbij met stijgend VA-
gehalte meer en meer ethyleen-eenheden uit de kristallijne fase in een amorfe
EVA-mengfase terechtkomen, behouden worden. 
Bovendien lijkt het zo dat bij de EVA-copolymeren met een relatief hoog VA-
gehalte de Tg geleidelijk aan zal evolueren naar de Tg van PVAc, die eveneens
wordt aangeduid in Figuur 6.12.
 
Figuur 6.12: Tg voor EVA-copolymeren met variërend VA-gewichtsgehalte
(aangeduid in wt%), bepaald via DSC en DMA.
Tenslotte kan nog opgemerkt worden dat de maximale waarde voor tanδ bij de Tg
sterk blijkt te wijzigen in functie van het VA-gehalte van het EVA-copolymeer. Dit
wordt weergegeven in Figuur 6.13. Met stijgend VA-gehalte verhoogt het
maximum in tanδ beduidend. Dit betekent dat bij het aanleggen van de sinusoïdale
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spanning tijdens de DMA-analyse meer energie als warmte gedissipeerd kan
worden in de copolymeren met een hoger VA-gehalte. Dit uit zich ondermeer in een
verhoogde impactsterkte en flexibiliteit voor deze copolymeren2. 
Figuur 6.13: Evolutie van de Tg en van het maximum in tanδ voor EVA-
copolymeren met variërend VA-gehalte (uitgedrukt in wt%).
6.4 PALS-studie van EVA-copolymeren
6.4.1 Literatuur
6.4.1.1 PE en PVAc
Vooraleer na te gaan wat tot op heden werd gepubliceerd met betrekking tot PALS-studies
van EVA-copolymeren, wordt eerst de evolutie van de PALS-analyseparameters in de
homopolymeren PE en PVAc beschouwd.
A)  PVAC
Er werd slechts één publicatie teruggevonden waarin PVAc via PALS werd bestudeerd in
functie van de temperatuur35. Volgens de auteurs wordt de evolutie van I3 in functie van de
temperatuur in dit polymeer beschreven door een V-vorm wanneer een stijgende
temperatuursscan wordt uitgevoerd. De aanwezigheid van een dergelijke V-vorm in de
0
0.4
0.8
1.2
1.6
2
0 20 40 60 80
wt% VA
tanδ
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evolutie van I3 in functie van de temperatuur werd reeds besproken in hoofdstuk 4, en zal
verder in dit hoofdstuk nog opnieuw ter sprake komen.
Bij de evolutie van τ3 in functie van de temperatuur kan de Tg(PALS) van het PVAc
worden waargenomen bij ongeveer 30°C.
B) PE
PE werd reeds veelvuldig bestudeerd via PALS. Het is evenwel zo dat bij de analyse van
de PALS-data geen éénduidig resultaat wordt weergegeven bij de verscheidene studies.
Zoals reeds vroeger vermeld, is het vrij volume in polymeermaterialen een gevolg van de
niet-perfecte stapeling van de polymeerketens. Aangezien in een kristallijne fase de
polymeerketens per definitie “perfect gestapeld” zijn, sluit dit de aanwezigheid van vrij
volume in de kristallijne fase uit.
Bepaalde onderzoeksgroepen hanteren deze visie en opteren voor een “klassieke” analyse
van de PALS-data in drie levensduurcomponenten36,37,38,39,40. Hierbij wordt ervan
uitgegaan dat het ortho-Ps niet annihileert in de kristallijne gebieden en dat de derde
levensduurcomponent uitsluitend informatie bevat met betrekking tot het vrij volume in de
amorfe zones van het PE.
Andere onderzoeksgroepen stellen echter dat naast de ortho-Ps-annihilatie in de vrij-
volumeholten eveneens ortho-Ps-annihilatie kan plaatsgrijpen in de kristallijne of in de
interlamellaire zones van het PE, en dat deze annihilatie resulteert in een extra
levensduurcomponent. Bij dergelijke analyses wordt de levensduurcomponent die de
annihilatie van ortho-Ps weergeeft dan feitelijk opgesplitst in twee subcomponenten,
waarbij de informatie met betrekking tot het vrij volume in de amorfe fase opnieuw wordt
bekomen uit de langste, vierde, levensduurcomponent41,42,43,44,45.
Betreffende de evolutie van I3 (of I4) in functie van de temperatuur wordt ook bij de PALS-
studie van PE een V-vorm waargenomen.
6.4.1.2 EVA
Tot op heden werd nog maar weinig onderzoek verricht naar de vrij-volume-
karakteristieken van EVA-copolymeren met behulp van PALS. 
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¾ Door Dlubek et al. wordt een reeks EVA-copolymeren met variërend VA-gehalte
(3-80 wt%) via PALS bestudeerd bij kamertemperatuur46. Bij de analyse van de
experimentele data wordt door deze auteurs zowel een driecomponentanalyse als
een viercomponentanalyse uitgevoerd. Bij de viercomponentanalyse wordt, naar
analogie met andere semikristallijne polymeren, de intermediaire
levensduurcomponent (τ3(I)) toegewezen aan de annihilatie van het ortho-Ps in de
kristallijne of interlamellaire gebieden47,48. Toch bestaat twijfel omtrent de exacte
betekenis van deze extra levensduurcomponent, omdat deze eveneens wordt
waargenomen voor de volledig amorfe EVA-copolymeren. Mogelijkerwijs geeft
deze extra levensduurcomponent een artefact van de analyse weer, aldus de
onderzoekers. 
Wanneer de langste levensduurcomponent in de vier-component-analyse (τ3(II))
wordt vergeleken met τ3 bepaald via de drie-component-analyse, ligt τ3(II)
systematisch iets hoger dan τ3, maar het verloop van beide componenten in functie
van het VA-gehalte in de EVA-copolymeren is verder analoog. De levensduur
blijft bij kamertemperatuur in eerste instantie quasi constant met stijgend VA-
gehalte. Vanaf een VA-gehalte van ongeveer 40 wt% treedt een daling op in de
levensduur met stijgend VA-gehalte en  voor EVA-copolymeren met een hoog VA-
gehalte wordt de waarde voor de levensduur van PVAc benaderd.
Voor de waarde van de intensiteit van de langste levensduurcomponent wordt voor
de meeste EVA-copolymeren bij kamertemperatuur een constante waarde
bekomen, met uitzondering van de EVA-copolymeren met een VA-gehalte van 3
en 5 wt% die een hogere waarde voor de intensiteit opleveren. De auteurs geven
geen verklaring voor de waargenomen evolutie van deze parameter. 
¾ Door Kobayashi et al. wordt een reeks mengsels van PE en een EVA-copolymeer,
waarin de verhouding tussen beide componenten systematisch wordt gevarieerd,
bestudeerd49. Alle onderzochte polymeermengsels bevatten een kristallijne fractie
die lineair afneemt met stijgend EVA-gehalte. De PALS-meting wordt uitgevoerd
bij kamertemperatuur, waarna het levensduurspectrum wordt geanalyseerd in drie
levensduurcomponenten. Met stijgend EVA-gehalte in het polymeermengsel wordt
een lichte stijging in de levensduur τ3 waargenomen, vermoedelijk als gevolg van
de dalende kristalliniteit van het polymeermengsel. 
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Deze auteurs bestuderen voornamelijk de variatie van I3 in functie van het EVA-
gehalte in het polymeermengsel. Wanneer I3 grafisch wordt weergegeven in functie
van het EVA-gehalte in het polymeermengsel, wordt een niet-lineaire evolutie
waargenomen in de curve. Na een oorspronkelijke daling van I3 met stijgend EVA-
gehalte wordt voor nog hogere EVA-gehaltes opnieuw een stijging in I3
waargenomen. 
Deze evolutie in I3 wordt door de auteurs toegeschreven aan een combinatie van
twee verschillende factoren. Enerzijds wordt opnieuw een beroep gedaan op het
spoor-model dat in hoofdstuk 4 wordt besproken, terwijl anderzijds eveneens de
dalende kristalliniteit van de polymeermengsels met stijgend EVA-gehalte
beschouwd dient te worden. 
Deze auteurs bepaalden eveneens de mobiliteit van de positronen in de
verschillende polymeermengsels met behulp van Doppler-verbredingsanalyse50. Er
wordt een scherpe daling waargenomen in de positronmobiliteit met stijgend EVA-
gehalte, wat er volgens de auteurs op wijst dat met stijgende polariteit de
positronen als het ware worden gevangen door de polaire groepen. Deze dalende
mobiliteit van de positronen leidt dan tot een initiële daling in I3; de positronen zijn
als het ware niet beschikbaar voor Ps-vorming, waardoor de beschikbare elektronen
uit het spoor wegdiffunderen of met andere species wegreageren. Anderzijds
impliceert de daling in de kristallijne fractie met stijgend EVA-gehalte een
overeenkomstige stijging in de amorfe fractie, en dus eveneens in het vrij volume,
in de polymeermengsels. De auteurs hanteren dan de “klassieke” definitie voor I3,
waarin gesteld wordt dat I3 kan worden beschouwd als een maat voor het aantal
vrij-volume-holten, en concluderen dat een verhoogde amorfe fractie aanleiding
moet geven tot een hogere waarde voor I3. Vanaf het ogenblik dat dit tweede aspect
overheerst, begint I3 dan opnieuw te stijgen met stijgende EVA-gehalte in het
polymeermengsel. 
6.4.2 PALS-studie van statistische EVA-copolymeren
6.4.2.1 Monstervoorbereiding
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Voor de PALS-studie van de EVA-copolymeren zijn opnieuw twee cirkelvormige schijfjes
met een diameter van 1 cm en een dikte van 2 mm vereist. Voor de EVA-copolymeren met
een laag VA-gehalte (2-19 wt%) worden een 20-tal schijfjes van de commerciële
polymeerfilm bovenop elkaar geplaatst. De EVA-copolymeren met een hoger VA-gehalte
(40-70 wt%), die toegeleverd werden onder de vorm van korrels, worden in de geschikte
vorm gebracht met behulp van een thermisch-mechanische pers.
6.4.2.2 Temperatuurscyclus
Voor zover geweten is dit de eerste PALS-studie van EVA-copolymeren waarbij de
invloed van het VA-gehalte op de PALS-analyseparameters wordt bestudeerd over een
breed temperatuursgebied. De PALS-studie wordt uitgevoerd onder vacuüm. Vooraleer de
eigenlijke meting te starten, wordt het copolymeer gedurende 1 uur bij 52°C gebracht om
aan alle copolymeren eenzelfde thermische voorgeschiedenis op te leggen. 
Uit een aantal PALS-studies van andere polymeren waarbij temperatuurscycli worden
uitgevoerd, is gebleken dat in bepaalde gevallen een onderscheid wordt waargenomen in
de analyseparameters τ3 en/of I3 naargelang de gevolgde temperatuursscan (zie ook
hoofdstuk 5 – PS-netwerken). In wat volgt wordt nagegaan of dit voor de EVA-
copolymeren eveneens het geval is.
In eerste instantie wordt een dalende temperatuursscan uitgevoerd vanaf 52°C tot –173°C,
waarbij om de 15° gedurende 1 uur een PALS-meting wordt uitgevoerd. Tussen de
verschillende meetpunten wordt afgekoeld met een snelheid van 1°C.min-1. Daarna wordt
op analoge wijze de opwarmscan uitgevoerd, waarbij vanaf -163.5 °C tot 64.5°C om de
15° gedurende 1 uur een meting wordt uitgevoerd. De opwarmsnelheid tussen de
verschillende meetpunten bedraagt opnieuw 1°C.min-1.  
Voor enkele EVA-copolymeren wordt eveneens een isotherm experiment uitgevoerd bij
lage temperatuur en tenslotte wordt ook nog een zogenaamde “blokfunctie” aangewend,
waarbij na elke meting bij een bepaalde temperatuur het polymeer gedurende 1 uur bij
verhoogde temperatuur (27°C) wordt gebracht vooraleer een volgende meting te starten.
De reden voor het volgen van deze verscheidene temperatuurscycli zal verderop
verduidelijkt worden.
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Voor elke meettemperatuur wordt op deze manier een levensduurspectrum met een totaal
aantal tellen van ongeveer 550000 bekomen, dat wordt geanalyseerd met behulp van het
LT-analyseprogramma.
6.4.2.3 Evaluatie van de PALS-data
Bij de analyse van de experimentele PALS-data voor de EVA-copolymeren kan in principe
zowel een driecomponentanalyse als een viercomponentanalyse worden beschouwd, naar
analogie met het onderzoek dat werd uitgevoerd door Dlubek et al.46. Voor een adequate
viercomponentanalyse is echter een groter aantal tellen vereist in het levensduurspectrum
dan de 550000 tellen die voor de door ons bestudeerde EVA-copolymeren worden
bekomen. In deze thesis wordt daarom voor de evaluatie van de EVA-copolymeren enkel
een driecomponentanalyse uitgevoerd. Bij de interpretatie van het gedrag van de langste
levensduurcomponent zal dan voor de semikristallijne copolymeren rekening moeten
worden gehouden met een mogelijke invloed van de veranderende kristalliniteit met
wijzigend VA-gehalte op de PALS-analyseparameters.
Net als in het vorige hoofdstuk zal zowel het gedrag van de levensduur als van de
intensiteit van de derde component (τ3 en I3) geëvalueerd worden. Hierbij wordt de
evolutie van deze parameters zowel in functie van de temperatuur als in functie van het
VA-gehalte in het copolymeer bestudeerd.
Om de analyseresultaten enigszins overzichtelijk te kunnen voorstellen, zullen deze in
enkele figuren opgesplitst worden in twee groepen, waarbij enerzijds de PALS-resultaten
voor de semi-kristallijne EVA-copolymeren met een laag (2 tot 19 wt%) VA-gehalte en
anderzijds deze voor de amorfe EVA-copolymeren met een hoger (40 tot 70 wt%) VA-
gehalte worden weergegeven. 
A)  INVLOED VAN DE EXPERIMENTELE OMSTANDIGHEDEN
Tijdens deze thesis wordt nagegaan in welke mate de PALS-techniek bruikbaar is voor de
evaluatie van het vrij volume in polymeermaterialen. In dit opzicht is het uiteraard van
belang te onderzoeken in hoeverre de PALS-metingen die worden uitgevoerd op een
bepaald polymeer reproduceerbaar zijn.
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Voor de semikristallijne EVA-copolymeren worden in Figuur 6.14 en Figuur 6.15 de
PALS-analyseresultaten weergegeven voor twee metingen die op een verschillend tijdstip
werden uitgevoerd. Het betreft hier telkens een dalende temperatuursscan, waarbij
vooraleer de eigenlijke meting te starten het EVA-copolymeer gedurende 1 uur bij 52°C
wordt gebracht. Bij de twee reeksen metingen wordt gebruik gemaakt van verschillende
radioactieve bronnen, die echter op een analoge manier worden bereid en een gelijkaardige
sterkte bezitten. Daarnaast worden tussen beide reeksen metingen eveneens wijzigingen
aangebracht in de elektronica van de meetapparatuur. Voor beide meetreeksen bevat het
levensduurspectrum bij elke meettemperatuur ongeveer een gelijk aantal tellen en wordt
telkens gedurende 1 uur gemeten.
Figuur 6.14: Invloed van experimentele meetomstandigheden op I3 voor EVA-
copolymeren met een variërend VA-gehalte; open en gesloten
symbolen stellen respectievelijk de eerste en tweede reeks metingen
voor.
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In Figuur 6.14 wordt de evolutie van I3 in functie van de dalende temperatuur
weergegeven, terwijl in Figuur 6.15 het gedrag van τ3 wordt beschouwd. Uit deze figuren
blijkt duidelijk dat de parameter I3 zeer gevoelig is voor een wijziging in de experimentele
meetomstandigheden, terwijl de evolutie van τ3 hiervan quasi onafhankelijk blijkt te zijn.
Figuur 6.15: Invloed van experimentele meetomstandigheden op τ3 voor EVA-
copolymeren met een variërend VA-gehalte; open en gesloten
symbolen stellen respectievelijk de eerste en tweede reeks metingen
voor.
In het vorige hoofdstuk werd reeds beklemtoond dat voor de vergelijking van PALS-
analyseresultaten, zeker met betrekking tot de parameter I3, de constantheid van de
experimentele meetomstandigheden vermoedelijk een belangrijke rol speelt. Dit betekent
dat idealiter alle te vergelijken polymeren onmiddellijk na elkaar worden gemeten. Het
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belang van deze voorzorgsmaatregel wordt via deze PALS-resultaten voor de EVA-
copolymeren opnieuw geïllustreerd. 
Bovendien wordt aan de hand van deze metingen nog maar eens onderstreept dat de
informatie die in de analyseparameter I3 vervat zit, niet op een directe manier kan of mag
worden gecorreleerd met het vrij volume in het polymeer. Deze parameter wordt duidelijk
nog door een aantal andere, zowel externe als interne, factoren beïnvloed.
Het is uiteraard wel positief dat het gedrag van τ3 niet wordt beïnvloed door externe
factoren zoals een wijzigende radioactieve bron of variërende instellingen van de
elektronica. Meer en meer groeit overigens de overtuiging dat het nut van de PALS-
techniek, en de informatie die via deze techniek bekomen kan worden, zich hoofdzakelijk
zal situeren in de evaluatie van het gedrag van τ3.
B) INVLOED VAN DE GEVOLGDE TEMPERATUURSCYCLUS
In hoofdstuk 5 wordt bij de bespreking van de PS-netwerken een verschil waargenomen in
de evolutie van I3 in functie van de temperatuur naargelang de gevolgde temperatuursscan,
terwijl de evolutie van τ3 in functie van de temperatuur hierdoor niet wordt beïnvloed. Ook
voor de EVA-copolymeren wordt nagegaan of er een wijziging optreedt in τ3 en/of I3
naargelang een dalende of een stijgende temperatuursscan wordt beschouwd.
Wanneer in eerste instantie het gedrag van τ3 wordt geëvalueerd in functie van een
stijgende of een dalende temperatuur, blijkt deze analyseparameter voor alle bestudeerde
EVA-copolymeren onafhankelijk te zijn van de gevolgde temperatuursscan. Dit wordt in
Figuur 6.16 voor twee EVA-copolymeren geïllustreerd. In deze en volgende figuur stellen
de open en de gesloten symbolen respectievelijk de analyseresultaten bij een
temperatuursdaling en -stijging voor.
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Figuur 6.16: Invloed van temperatuursscan op τ3 voor EVA-copolymeren met
een variërend VA-gehalte; open en gesloten symbolen stellen
respectievelijk de temperatuursdaling en temperatuursstijging voor.
In Figuur 6.17 wordt de evolutie van I3 in functie van de temperatuur voor de EVA-
copolymeren weergegeven voor beide temperatuursscans. De evolutie van I3 in functie van
het VA-gehalte in het EVA-copolymeer wordt in volgende paragraaf besproken; in de
huidige paragraaf wordt de aandacht vooral toegespitst op het onderscheid in I3 naargelang
de gevolgde temperatuurscyclus. 
Aan de hand van deze figuur kan vastgesteld worden dat voor de EVA-copolymeren met
een laag VA-gehalte wel degelijk opnieuw een onderscheid wordt waargenomen in I3
naargelang de beschouwde temperatuursscan, terwijl voor de EVA-copolymeren met een
hoger VA-gehalte I3 onafhankelijk wordt van de uitgevoerde temperatuursscan. 
Voor de EVA-copolymeren met een laag VA-gehalte vertoont I3 in functie van de
temperatuur een V-vorm die, net als bij de PS-netwerken in hoofdstuk 5, meer
uitgesproken is in de stijgende dan in de dalende temperatuursscan.
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Figuur 6.17 Invloed van temperatuursscan op I3 voor EVA-copolymeren met een
variërend VA-gehalte; open en gesloten symbolen stellen
respectievelijk de temperatuursdaling en temperatuursstijging voor.
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De invloed van de uitgevoerde temperatuurscyclus op het gedrag van I3 bij de EVA-
copolymeren met een laag VA-gehalte kan overigens nogmaals geïllustreerd worden aan
de hand van de twee temperatuurscycli die voor het EVA-copolymeer met een VA-gehalte
van 4.5 wt% worden uitgevoerd:
Het polymeer wordt met een snelheid van 4°C.min-1 afgekoeld tot –166°C, waarna bij deze
temperatuur 10 opeenvolgende PALS-metingen van telkens 1 uur worden uitgevoerd (♦).
Daarna wordt een opwarmscan uitgevoerd ( ), gevolgd door een afkoelscan (•) en een
tweede opwarmscan (½). In Figuur 6.18 wordt de evolutie van I3 tijdens deze
verschillende stappen weergegeven. Hieruit blijkt dat voor dit copolymeer een stijging in I3
plaatsgrijpt tijdens het isotherme experiment. Bij de beide opwarmscans wordt terug een
scherpe V-vorm waargenomen, terwijl die minder uitgesproken is bij de afkoelscan. 
Figuur 6.18: Evolutie van I3 voor EVA-copolymeer met 4.5 wt% VA bij een
isotherme meting bij –166°C, gevolgd door een opwarmscan,
afkoelscan en opwarmscan.
¾ In een volgende temperatuurscyclus wordt voor dit zelfde EVA-copolymeer een
zogenaamde “blokfunctie” gehanteerd, waarbij na elke PALS-meting bij een
welbepaalde temperatuur het polymeer terug bij een hogere temperatuur (27°C)
wordt gebracht vooraleer een PALS-meting bij de volgende temperatuur op te
starten. De evolutie van I3 tijdens deze temperatuurscyclus wordt weergegeven in
Figuur 6.19. Ondanks het feit dat het hier dus in feite een opwarmscan betreft,
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waarbij in principe de V-vorm zeer duidelijk aanwezig zou moeten zijn, wordt deze
bij het gebruik van de blokfunctie niet meer waargenomen.
Figuur 6.19: Evolutie van I3 voor EVA-copolymeer met 4.5 wt% VA bij het
gebruik van een “blokfunctie”.
Tijdens deze beide temperatuurscycli worden overigens geen bijzonderheden betreffende
het gedrag van τ3 waargenomen. 
Deze verscheidene waarnemingen die de invloed van de uitgevoerde temperatuurscyclus
op het gedrag van I3 in de EVA-copolymeren weergeven, kunnen opnieuw verklaard
worden met behulp van het spoormodel dat in hoofdstuk 4 wordt geschetst. 
In dit model wordt door het gethermaliseerd positron een spoor van ondermeer elektronen
en radicalen gecreëerd. De mate waarin daarna Ps-vorming, i.e. de vorming van een
metastabiele gebonden toestand tussen een elektron en een positron, kan plaatsgrijpen, is
dan ondermeer afhankelijk van de beschikbaarheid, of mobiliteit, van deze gecreëerde
elektronen.
¾ De verschillende reactieve deeltjes die in het positronspoor gecreëerd worden,
bezitten naargelang de temperatuur een verschillende mobiliteit. Bij zeer lage
temperaturen vindt als gevolg van hun geringe mobiliteit een accumulatie van
elektronen plaats, wat leidt tot een stijgende o-Ps-vorming (zie isotherm
experiment).
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¾ De oorspronkelijke stijging in I3 met stijgende temperatuur bij een opwarmscan
wordt toegeschreven aan een accumulatie van elektronen binnenin het spoor. De
daaropvolgende plotse daling in I3 is dan een gevolg van het feit dat vanaf een
bepaalde temperatuur deze “gevangen” elektronen voldoende mobiel worden om
uit het spoor weg te diffunderen. Vanaf nog hogere temperaturen verkrijgen ook de
andere reactieve species in het spoor voldoende mobiliteit om weg te diffunderen,
waardoor deze niet langer in competitie treden met het positron voor reactie met
een elektron. Hierdoor kan I3 geleidelijk verder stijgen met stijgende temperatuur.
¾ Wanneer in de afkoelscan het temperatuursgebied beneden de Tg wordt beschouwd,
grijpt bij dalende temperatuur een langzame stijging in I3 plaats over een relatief
breed temperatuursgebied. Bij de dalende temperatuur wordt geleidelijk aan een
stijgend aantal spoor-elektronen beschikbaar voor Ps-vorming, doordat deze minder
snel wegdiffunderen uit het positronspoor. De elektronen worden als het ware
“gevangen” in het spoor, als gevolg van het invriezen van de moleculaire
bewegingen van de polymeerketens.
¾ Tenslotte kan ook de evolutie van I3 in functie van de temperatuur bij het gebruik
van de blokfunctie met dit model verklaard worden. Door het polymeer na elke
meting bij een bepaalde temperatuur eerst bij een hogere temperatuur
(~kamertemperatuur) te brengen, wordt de accumulatie van elektronen,
verantwoordelijk voor de V-vorm in I3, systematisch teniet gedaan. 
C) INVLOED VAN HET VA-GEHALTE OP I3
In de vorige paragraaf wordt reeds aangehaald dat het gedrag van I3 duidelijk varieert in
functie van het VA-gehalte in het EVA-copolymeer. In Figuur 6.20 wordt voor de
verschillende EVA-copolymeren de evolutie van I3 in functie van de temperatuur
weergegeven voor de stijgende temperatuursscan. Hierbij worden voor de duidelijkheid de
gegevens opgesplitst in twee groepen, waarbij in de linkse grafiek de semikristallijne en in
de rechtse grafiek de amorfe EVA-polymeren worden beschouwd.
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¾ Het is duidelijk dat voor de EVA-copolymeren met een relatief laag VA-gehalte de
V-vorm in I3 zichtbaar is, maar dat deze als het ware afvlakt naarmate een hoger
VA-gehalte in het EVA-copolymeer aanwezig is. Voor de EVA met een relatief
hoog VA-gehalte (vanaf 40 wt%) is de V-vorm dan volledig verdwenen en stijgt I3
met toenemende temperatuur.
¾ Indien de absolute waarde voor I3 bij een bepaalde temperatuur wordt beschouwd
in functie van het VA-gehalte in het EVA-copolymeer, blijkt deze voor de EVA-
copolymeren met een relatief laag VA-gehalte te dalen met stijgend VA-gehalte,
terwijl voor de EVA-copolymeren met een hoger VA-gehalte weinig onderscheid
kan worden waargenomen voor de verschillende copolymeren.
Deze daling in de absolute waarde voor I3 voor de EVA-copolymeren met een laag
VA-gehalte is in eerste instantie precies tegengesteld aan wat zou worden verwacht
op basis van de dalende kristalliniteit met stijgend VA-gehalte. Hieruit blijkt dat de
veranderende polariteit in de EVA-copolymeren een grotere invloed heeft op I3 dan
de veranderende kristalliniteit.
Figuur 6.20: Invloed van VA-gehalte op I3 voor EVA-copolymeren met
variërend VA-gehalte
Voor de verklaring van de afvlakking van deze V-vorm met stijgend VA-gehalte, evenals
voor de evolutie in de absolute waarde van I3, kan opnieuw het spoor-model worden
ingeroepen. Zoals reeds in §6.4.1.2 wordt vermeld, werd door Kobayashi et al. vastgesteld
dat de mobiliteit van het positron in een polymeermengsel van PE en een EVA-copolymeer
daalt naarmate het zuurstofgehalte in het polymeermengsel stijgt49. De positronen worden
als het ware gevangen door de elektronegatieve zuurstofatomen en zijn daardoor niet
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langer beschikbaar voor Ps-vorming. Dit betekent dat een verhoogde polariteit van een
copolymeer zal leiden tot een initiële daling in I3, wat de dalende trend in de absolute
waarde voor I3 verklaart. Dat de V-vorm afvlakt met stijgende polariteit duidt erop dat de
invloed van het aantal beschikbare elektronen voor Ps-vorming geringer wordt. 
Feitelijk komt de afvlakking van de V-vorm in I3 met stijgende polariteit reeds aan bod in
hoofdstuk 5. Daar wordt voor de apolaire PS-netwerken een lichte V-vorm waargenomen,
terwijl dit niet het geval is voor de PMMA-netwerken.
Toen werd reeds opgemerkt dat de waarnemingen met betrekking tot de evolutie van I3 in
PMMA evenwel worden tegengesproken door een studie uitgevoerd door Wang et al.,
waarin voor PMMA een V-vorm wordt waargenomen wanneer I3 grafisch wordt
voorgesteld in functie van de temperatuur51. Deze auteurs bestudeerden eveneens de
evolutie van I3 in PVAc en observeerden opnieuw een V-vorm (zie §6.4.1.1).
Deze observatie is opnieuw in strijd met de hierboven beschreven waarnemingen met
betrekking tot de afvlakking van de V-vorm met stijgend VA-gehalte, en dus met stijgende
polariteit. Daarom werd beslist eveneens een eigen PALS-evaluatie uit te voeren van zowel
een PVAc-monster als een PE-monster. 
Een commercieel PVAc- of PE-monster wordt vooraf gedurende 1 uur bij 50°C gebracht,
waarna aan een snelheid van 10°C.min-1 wordt afgekoeld tot –165°C. Nadien wordt om de
10° een PALS-meting uitgevoerd. Tussen de meettemperaturen wordt opgewarmd met een
snelheid van 1°C.min-1. In Figuur 6.21 wordt de evolutie van I3 in functie van de
temperatuur weergegeven voor deze beide homopolymeren. Het is duidelijk dat in PE een
V-vorm wordt waargenomen, terwijl een dergelijke V-vorm volledig afwezig blijkt te zijn
bij de evaluatie van PVAc. Dit betekent dat onze experimentele resultaten overeenstemmen
met wat in de literatuur wordt beschreven in verband met PALS-studies op PE36-45, maar
dat deze tegenstrijdig zijn met wat in referentie 51 wordt beschreven voor het PVAc. 
Bovendien sluiten deze resultaten qua trend volledig aan bij de analyseresultaten met
betrekking tot de evolutie van I3 in de EVA-copolymeren.
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         Figuur 6.21: Evolutie van I3 in functie van T voor PE en PVAc.
Momenteel wordt door twee verschillende laboratoria (NUMAT en het laboratorium van
M. Eldrup, Denemarken) een PALS-studie uitgevoerd onder identieke experimentele
meetomstandigheden, op een identiek PMMA-monster. Op deze manier hopen we
uitsluitsel te krijgen over de reden waarom bij de PALS-analyse van de polaire polymeren,
in tegenstelling tot de apolaire polymeren, een verschillend resultaat wordt bekomen
naargelang de onderzoeksgroep die het experiment uitvoert. 
D) INVLOED VAN HET  VA-GEHALTE OP τ3
In deze laatste paragraaf wordt tenslotte nagegaan of en op welke manier τ3 voor de
verschillende EVA-copolymeren wordt beïnvloed door een variërend VA-gehalte.
Opnieuw worden in Figuur 6.22 de gegevens opgesplitst, waarbij in de linkse grafiek de
evloutie van τ3 in functie van de temperatuur wordt weergegeven voor de EVA-
copolymeren met een laag VA-gehalte (2-19 wt%) en in de rechtse grafiek die voor de
EVA-copolymeren met een hoog VA-gehalte (40-70 wt%).
¾ In hoofdstuk 5 wordt aangetoond hoe via de evolutie van τ3 in functie van de
temperatuur de transitietemperaturen in het bestudeerde polymeer detecteerbaar
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kunnen zijn. Voor de EVA-copolymeren met een laag VA-gehalte kunnen drie min
of meer lineaire gebieden worden aangeduid, waarbij ter hoogte van het snijpunt
van twee rechten de Tγ(PALS) en Tβ(PALS) zichtbaar worden. 
Voor deze EVA-copolymeren wordt relatief weinig variatie waargenomen in τ3 in
functie van een variërend VA-gehalte. Op basis van de thermische analyse van
deze copolymeren die wordt beschreven in het begin van dit hoofdstuk, is dit
overigens niet verwonderlijk. Voor de EVA-copolymeren met laag VA-gehalte
(linkse grafiek) evolueert de β-transitie, en hieruit volgend eveneens de E/VA-
verhouding in de amorfe fase, slechts weinig. Het is dan ook vrij normaal dat ook
de grootte van de vrij-volume-holten in deze copolymeren niet sterk zal evolueren
bij een veranderend VA-gehalte.
Figuur 6.22: Invloed van VA-gehalte op τ3 voor EVA-copolymeren met
variërend VA-gehalte.
¾ Voor de EVA-copolymeren met een VA-gehalte van 40 tot 70 wt% is het niet meer
zo eenvoudig om Tγ aan te duiden wanneer τ3 wordt beschouwd in functie van de
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temperatuur. Dit is overigens vrij logisch aangezien de γ-transitie die plaatsgrijpt in
de amorfe PE-fase minder belangrijk wordt met stijgend VA-gehalte. 
Voor deze EVA-copolymeren is echter wel degelijk een onderscheid merkbaar
voor de evolutie van τ3 in functie van de temperatuur naargelang het VA-gehalte in
de copolymeren. Wanneer de waarde voor τ3 wordt beschouwd bij
kamertemperatuur, blijkt deze te dalen met stijgend VA-gehalte. Wanneer echter de
waarde voor τ3 wordt beschouwd bij lage temperatuur (bijv. bij ~-160°C), blijkt de
omgekeerde trend te worden waargenomen.
Door Dlubek et al.46 wordt voor de metingen van de EVA-copolymeren bij
kamertemperatuur een constante waarde voor τ3 genoteerd voor de EVA-copolymeren met
een laag VA-gehalte, terwijl vanaf een VA-gehalte van ongeveer 40 wt% een daling in τ3
optreedt. Deze waarnemingen bevestigen de trends die door ons worden waargenomen.
Ook deze auteurs correleren deze evolutie in τ3 met de evolutie van de β-transitie in de
EVA-copolymeren.
Aangezien deze auteurs enkel PALS-metingen uitvoeren bij kamertemperatuur, kan door
hen geen omkering in de evolutie van τ3 in functie van het VA-gehalte worden genoteerd
bij lage temperatuur. Om deze waarneming te verklaren, is het nuttig om de evolutie van τ3
in functie van de temperatuur te beschouwen voor een lineair PE en PVAc, zoals in Figuur
6.23 wordt weergegeven. Hierbij gaat de aandacht hoofdzakelijk naar de relatieve waarde
voor τ3 bij respectievelijk lage temperatuur en kamertemperatuur. Zoals mag blijken, is de
waarde van τ3 voor het PE bij lage temperatuur kleiner dan voor het PVAc, terwijl bij
kamertemperatuur de omgekeerde verhouding wordt vastgesteld. Hierin schuilt dan ook de
verklaring voor de evolutie van τ3 in functie van het VA-gehalte in de EVA-copolymeren.
De waarde voor τ3 in de EVA-copolymeren situeert zich tussen de waarden voor τ3 van PE
en PVAc en benadert met stijgend VA-gehalte vanaf 40 wt% meer en meer de waarde van
τ3 voor het PVAc.
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Figuur 6.23: Evolutie van τ3 in functie van de temperatuur voor lineair PE en
PVAc.
6.5 Conclusie
In eerste instantie wordt in dit hoofdstuk de permeabiliteit van CO2 doorheen enkele EVA-
copolymeren geëvalueerd. Deze blijkt wel degelijk afhankelijk te zijn van het VA-gehalte
in het copolymeer, maar wordt veeleer beïnvloed door de solubiliteit dan door de
diffusiviteit van het CO2 in het polymeer. Dit betekent dat correlatie tussen de gasdiffusie-
experimenten enerzijds, waarbij de diffusiecoëfficiënt gecorreleerd is met het vrij volume
van het polymeer, en de PALS-analyse van de EVA’s anderzijds, niet mogelijk is.
Uit de thermische analyses van de EVA-copolymeren met een VA-gehalte gaande van 2
tot 70 gewichts% blijkt dat deze opgesplitst kunnen worden in enerzijds semikristallijne en
anderzijds amorfe EVA-copolymeren.
Aan de hand van de PALS-studie van deze EVA-copolymeren worden tenslotte in dit
hoofdstuk opnieuw de mogelijkheden en beperkingen van de PALS-techniek voor de
studie van polymeermaterialen verduidelijkt.
¾ Het valt niet meer te ontkennen dat de analyseparameter I3 niet louter de vrij-
volume-eigenschappen van het bestudeerde polymeer weerspiegelt. Deze parameter
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wordt zowel door externe factoren, zoals de experimentele meetomstandigheden of
de uitgevoerde temperatuurscyclus, als door interne factoren zoals de polariteit van
het polymeer sterk beïnvloed.
¾ De evolutie van τ3 blijkt ongevoelig te zijn voor deze factoren, zodat deze
parameter effectief verder gebruikt kan worden voor het bekomen van informatie
met betrekking tot het vrij volume.
Bovendien reflecteert de waarde voor τ3 in de EVA-copolymeren de samenstelling
van de amorfe fractie in het copolymeer.
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HOOFDSTUK 7 GESEGMENTEERDE POLYMEERNETWERKEN
7.1 Inleiding
In dit hoofdstuk komt, na de evaluatie van enkele homopolymeersystemen en van
statistische copolymeren een derde type polymeermateriaal, namelijk gesegmenteerde
polymeernetwerken (SPN), aan bod. Net als bij de statistische copolymeren zijn de SPN
opgebouwd op basis van twee verschillende monomeereenheden. In statistische
copolymeren komen hoogstens “enkele” monomeerheden van dezelfde component naast
elkaar voor. Er bestaan evenwel verschillende mogelijkheden om twee soorten
polymeermoleculen dusdanig fysisch of chemisch te mengen dat een groot aantal
monomeereenheden van eenzelfde component naast elkaar voorkomen. In dergelijke
gevallen spreekt men algemeen over multicomponent polymeermaterialen1; de SPN
behoren tot deze klasse van polymeermaterialen.
In Figuur 7.1 wordt een overzicht gegeven van enkele manieren waarop verschillende
polymeercomponenten gecombineerd kunnen worden in een multicomponent
polymeermateriaal. De meeste, maar niet alle, multicomponent polymeermaterialen
vertonen faseseparatie. 
¾ Eenvoudigweg mengen van polymeren zonder onderlinge chemische bindingen,
bijvoorbeeld door extrusie, resulteert in een polymeermengsel2 (a). Indien beide
polymeren intrinsiek incompatibel zijn, zal een fase-gesepareerd systeem ontstaan. 
¾ Wanneer beide polymeren onderling chemisch gebonden zijn, leidt dit tot graft-
copolymeren2 (b) of blokcopolymeren3 (c). 
¾ Indien beide componenten samen één netwerk opbouwen, ontstaan AB-vernette
polymeren (ABVP). Een specifiek type van ABVP zijn de gesegmenteerde
polymeernetwerken (SPN)4 (d). 
¾ Interpenetrerende polymeernetwerken5 (e) tenslotte zijn een combinatie van twee
polymeren in netwerkvorm, waarvan tenminste één netwerk gesynthetiseerd wordt
in aanwezigheid van het andere.
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Figuur 7.1: Multicomponent-polymeermaterialen : a) polymeermengsel, b)
graft-copolymeer, c) blok-copolymeer, d) gesegmenteerd
polymeernetwerk, e) interpenetrerend polymeernetwerk.
In dit hoofdstuk wordt een reeks SPN bestudeerd. Oorspronkelijk was het tijdens deze
thesis de bedoeling om na de evaluatie van de statistische copolymeren en vooraleer over
te gaan tot de studie van SPN, een reeks blokcopolymeren, opgebouwd uit dezelfde
componenten als de bestudeerde SPN, via PALS te onderzoeken. Op deze manier zou dan
kunnen worden nagegaan in welke mate een wijzigende structurele opbouw, bij overgang
van blokcopolymeren naar SPN, het PALS-analyseresultaat beïnvloedt. Helaas konden de
PALS-metingen op de blokcopolymeren niet worden uitgevoerd binnen het tijdsbestek van
deze thesis.
De keuze voor de studie van SPN via PALS is niet louter een gevolg van het feit dat in
SPN op een duidelijk definieerbare manier enkele parameters, zoals bijvoorbeeld de
verhouding van de verschillende componenten, gevarieerd kunnen worden (zie verder). De
keuze voor de synthese en PALS-evaluatie van SPN is namelijk eveneens een gevolg van
de mogelijke toepassing van dergelijke materialen als “vast polymeerelektrolyt”6. Vaste
polymeerelektrolyten worden tegenwoordig steeds vaker aangewend als ionengeleidend
materiaal in batterijen. Aangezien het conductiviteitsmechanisme in polymeerelektrolyten
opnieuw beschreven kan worden met behulp van het vrij-volume-concept (zie verder), lijkt
(a) (b) (c)
(d) (e)
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het ons dan ook interessant om enerzijds de conductieve eigenschappen van enkele SPN te
bestuderen en anderzijds de vrij-volume-eigenschappen van deze materialen te evalueren
via PALS. 
In dit hoofdstuk wordt de zoektocht naar een nieuw type vaste polymeerelektrolyt, op basis
van SPN, beschreven. In de eerstvolgende paragraaf wordt kort het basisprincipe van de
lithiumbatterij, waarin tegenwoordig steeds meer een beroep wordt gedaan op vaste
polymeerelektrolyten, kort geschetst. In §7.3 worden de begrippen ionaire conductiviteit en
polymeerelektrolyt verduidelijkt, terwijl in §7.4 het mechanisme van de ionaire
conductiviteit op basis van het vrij-volumeconcept wordt geformuleerd.  In §7.5 wordt
meer uitleg gegeven bij de keuze van de verschillende componenten waaruit de elektrolyt
is opgebouwd, terwijl het voordeel van de incorporatie van deze componenten in SPN
wordt besproken in §7.6. In deze paragraaf komt eveneens een uitgebreide thermische
analyse van de gesynthetiseerde SPN aan bod. Hierbij wordt ruim aandacht besteed aan de
veranderende fysische eigenschappen van deze SPN, meer specifiek de verandering in
kristalliniteit en fase-separatie, als gevolg van een wijziging in het type en het gehalte van
de verschillende componenten.
De bruikbaarheid van een polymeerelektrolyt wordt in eerste instantie bepaald door de
waarde voor de ionaire conductiviteit bij kamertemperatuur. In §7.7 wordt de ionaire
conductiviteit van enkele geselecteerde SPN bestudeerd, waarna in §7.8 de PALS-studie
van enkele SPN aan bod komt.
7.2 Situering : de heroplaadbare Lithium-batterij
Door het stijgend gebruik van heroplaadbare batterijen, bijvoorbeeld in de autoindustrie, in
draagbare computers, GSM’s, …, is de ontwikkeling van nieuwe batterijen volop aan de
gang7. Een batterij fungeert in feite als een “energiereservoir”. In de batterij wordt
elektrische energie opgeslagen onder de vorm van chemische energie; op het moment dat
elektrische energie nodig is, wordt de chemische energie terug omgezet in elektrische
energie8. Een “betere” batterij betekent dan dat meer energie kan worden opgeslagen in een
kleinere hoeveelheid materiaal.
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Tegenwoordig ligt de klemtoon in dit onderzoek op de ontwikkeling van lithiumbatterijen7.
In vergelijking met de klassieke nikkelbatterijen kan voor de lithiumbatterijen namelijk een
veel hogere energiedensiteit bereikt worden.
In Figuur 7.2 wordt het principe van de heroplaadbare lithiumbatterij weergegeven en
worden de drie bouwstenen van een dergelijke batterij geschetst. Algemeen zijn in een
batterij drie belangrijke componenten aanwezig: de anode, waar oxidatie plaatsgrijpt, de
kathode, waar reductie plaatsgrijpt, en daartussenin de elektrolyt. 
¾ In de lithiumbatterij bestaat de anode meestal uit lithiummetaal of uit grafiet waarin
lithium is geïncorporeerd (LiXC6). 
¾ De kathode dient een relatief “open” structuur te bezitten, zodat op een reversibele
manier lithiumionen geïntercaleerd kunnen worden. Hiervoor wordt gebruik
gemaakt van een transitiemetaaloxide (vb. V6O13, LiNiO2, LiCoO2, LiMnO4)8. 
¾ Voor de derde, en feitelijk cruciale component, wordt tegenwoordig meer en meer
gebruik gemaakt van een lithium-geleidend “polymeerelektrolyt”. Aan welke
voorwaarden een goed polymeerelektrolyt moet voldoen en welke types
polymeermaterialen hiervoor in aanmerking komen, wordt in de volgende
paragrafen beschreven.
Figuur 7.2: Schematische voorstelling van de heroplaadbare lithiumbatterij.
Transitiemetaal-
oxide
LiXC6 Polymeer-
elektrolyt
= Li+
(b)
(a)
(b)
(a)
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In deze figuur wordt de richting van de ionenstroom (a) en de elektronenstroom (b) tijdens
het ontladings- en het ladingsproces respectievelijk voorgesteld door een pijl in volle of in
stippellijn.
7.3 Ionaire conductiviteit in vaste polymeerelektrolyten
7.3.1 Enkele begrippen9
Elektrische conductiviteit (σ) wordt algemeen gedefinieerd als de beweging van lading, of
stroom, als gevolg van de aanwezigheid of het aanleggen van een elektrisch veld. Wanneer
deze stroom te wijten is aan de beweging van elektronen, spreekt men van elektronische
conductiviteit, terwijl bij ionaire conductiviteit de bewegende ladingen anionen en/of
kationen zijn. De totale conductiviteit van een materiaal (σ) kan dus als volgt opgesplitst
worden : 
−+ σ+σ+σ=σ e ( 7.1)
waarbij : σe = elektronische conductiviteit
σ+ = kationische conductiviteit
σ- = anionische conductiviteit
Wanneer de conductiviteit als gevolg van de beweging van een bepaald type geladen
deeltjes in een systeem wordt beschouwd, zullen zowel de lading (q), de concentratie (c)
als de mobiliteit (µ) van het deeltje een duidelijke invloed hebben op de conductiviteit. Dit
wordt uitgedrukt met behulp van vergelijking 7.2.
σ = q . c . µ ( 7.2)
In  Tabel 7.1 worden enkele typische waarden voor de conductiviteit in een aantal
systemen weergegeven. Elektronische conductiviteit komt voor in metalen en
halfgeleiders. De best gekende systemen waarin ionaire conductiviteit plaatsgrijpt, zijn de
vloeibare elektrolytoplossingen. Ook de polymeerelektrolyten die in dit hoofdstuk
besproken worden, behoren tot deze tweede groep. 
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 Tabel 7.1: Typische waarden voor elektrische conductiviteit9,10.
σ (S.cm-1)
Metalen 101 - 105Elektronische
Conductiviteit Halfgeleiders 10-5 – 102
Vloeibare Elektrolyten 10-2 – 102Ionaire
Conductiviteit Ionaire Kristallen <10-18 - 10-4
Polymeerelektrolyten 10-8 – 10-4
Isolatoren <10-12
Daar de mobiliteit van een elektron veel hoger is dan de mobiliteit van een ion, zullen
conductiviteitswaarden die kunnen bereikt worden voor systemen waarin elektronische
conductiviteit plaatsgrijpt meestal veel hoger zijn dan de waarden voor systemen waarin
ionaire conductiviteit plaatsgrijpt. Daarnaast vertonen ionen een hogere mobiliteit in
vloeistoffen dan in vaste stoffen, wat leidt tot relatief hoge ionaire conductiviteit in de
vloeibare elektrolytsystemen. 
In wat volgt, wensen wij te werken met vaste polymeerelektrolyten waarin ionaire
conductiviteit plaatsgrijpt. Dergelijke systemen vertonen een relatief lage conductiviteit in
vergelijking met de andere geleidende systemen. Toch bezitten de vaste
polymeerelektrolyten een aantal belangrijke voordelen ten opzichte van de andere
systemen, wat leidt tot een stijgende interesse voor deze materialen. Het loont dan ook de
moeite op zoek te gaan naar nieuwe vaste polymeerelektrolyten met een verhoogde ionaire
conductiviteit.
7.3.2 Polymeerelektrolyten
Oorspronkelijk was conductiviteit in polymeren ongewenst. Polymeren worden namelijk
vaak aangewend als isolatoren. In deze context wordt het begrip “intrinsieke
conductiviteit” gedefinieerd als de residuele conductiviteit van het polymeer nadat alle
sporen van ionen en ioniseerbare onzuiverheden uit het polymeermateriaal zijn
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verwijderd11. Indien een polymeer een hoge residuele conductiviteit vertoont, wordt dit
polymeer dan getypeerd als een “slechte isolator”.
Momenteel wordt evenwel het tegengestelde doel nagestreefd. Voor nieuwe applicaties
waar gepoogd wordt systemen met een zo hoog mogelijke ionaire conductiviteit te
synthetiseren, wordt meer en meer gebruik gemaakt van polymeerelektrolyten. 
Zoals blijkt uit vergelijking 7.2 is de ionaire conductiviteit in een polymeerelektrolyt
afhankelijk van zowel de concentratie aan ionen als van de mobiliteit van deze ionen in de
polymeermatrix. De meeste polymeren bevatten slechts een lage concentratie aan ionen,
wat resulteert in een lage ionaire conductiviteit, terwijl ook de elektronische conductiviteit
in deze systemen meestal verwaarloosbaar klein is12. 
Om toch een voldoende hoge conductiviteit te bereiken, worden ionen aan het
polymeermateriaal toegevoegd. Op deze manier worden de zogenaamde
“polymeerelektrolyten” gevormd, waarbij deze term dan in feite de combinatie aanduidt
van enerzijds de polymeermatrix en anderzijds de toegevoegde ionen. Belangrijk hierbij is
dat de toegevoegde ionen in de polymeeromgeving een voldoende hoge mobiliteit vertonen
opdat polymeerelektrolyten met een hoge ionaire conductiviteit bekomen worden.
Zoals blijkt uit  Tabel 7.1 vertonen de polymeerelektrolyten relatief gezien een vrij lage
waarde voor de conductiviteit. Toch vormen deze systemen een steeds belangrijker
wordende groep van elektrolytmaterialen, omdat het mogelijk is om volledig “vaste”
polymeerelektrolyten te synthetiseren waarin geen vloeibare component meer aanwezig is.
Vaste polymeerelektrolyten vertonen namelijk een aantal belangrijke voordelen ten
opzichte van de vloeibare elektrolyten. 
¾ In de vaste polymeerelektrolyten zijn ionen de enige mobiele componenten, zodat
thermische convectie afwezig is. 
¾ Bovendien bezitten de vaste polymeerelektrolyten een verwaarloosbare
dampspanning en zijn geen lekken mogelijk. 
¾ De mechanische stabiliteit van dergelijke systemen is meestal hoog. 
¾ Ook corrosie van de elektroden, een belangrijk probleem bij de vloeibare
elektrolyten, wordt vermeden in de systemen waarbij vaste polymeerelektrolyten
worden gebruikt. 
¾ Tenslotte beschikken elastomeren, die vaak worden aangewend bij de bereiding
van vaste polymeerelektrolyten, over uitstekende filmvormende eigenschappen en
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wordt aldus een optimaal contact verkregen tussen polymeerelektrolyt en
elektrodes.
De incorporatie van ionen in de polymeermatrix bij de bereiding van een
polymeerelektrolyt kan op drie verschillende manieren uitgevoerd worden: 
¾ Een polymeer kan gezwollen worden in een vloeibare elektrolytoplossing, waarbij
het polymeer fungeert als een soort van drager voor de vloeibare elektrolyt. Deze
methode leidt tot een hoge conductiviteit, maar het elektrolytsysteem bevat nog
steeds een vloeibare component. 
¾ Een volgende mogelijkheid is dat het polymeer kationische of anionische covalent
gebonden groepen bezit en mobiele tegenionen. Dit type leidt evenwel tot lage
conductiviteit, als gevolg van aggregatie van de ionen in clusters. Deze aggregatie
kan tegengegaan worden door toevoegen van een solvent, maar op deze manier
bevat het elektrolytsysteem echter opnieuw een vloeibare component.
¾ Tenslotte kan ook gebruik gemaakt worden van een polymeer dat in staat is ionen
te solvateren. De ionen worden in een dergelijk polymeer ingebracht door het
polymeer te laten zwellen in een zoutoplossing, waarna het solvent opnieuw
verwijderd wordt. Op deze manier wordt een vast polymeerelektrolyt bekomen.
Omwille van de voordelen die een volledig vast systeem vertoont ten opzichte van een
systeem met vloeibare componenten, wordt in dit hoofdstuk dan ook uitgegaan van deze
laatste methode voor de bereiding van polymeerelektrolyten.
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7.4 Het conductiviteitsmechanisme 
Vooraleer over te gaan tot de eigenlijke keuze van de polymeermatrix en het type zout
waaruit de polymeerelektrolyt zal worden opgebouwd, wordt eerst nog even stilgestaan bij
het mechanisme volgens hetwelk ionaire conductiviteit in vaste polymeerelektrolyten kan
plaatsgrijpen.
Het conductiviteitsmechanisme in vaste polymeerelektrolyten kan beschouwd worden als
een combinatie van de conductiviteitsmechanismen in enerzijds vaste stoffen en anderzijds
vloeistoffen. In vaste polymeerelektrolyten is ionaire conductiviteit in feite een gevolg van
twee types bewegingen, die naargelang de polymeerelektrolyt in meerdere of mindere mate
voorkomen. Enerzijds blijkt de zelfdiffusie van het ion doorheen de polymeermatrix, wat
het basismechanisme is voor conductiviteit in vaste stoffen, belangrijk te zijn. Anderzijds
blijken ook de bewegingen van de polymeermatrix in belangrijke mate verantwoordelijk
voor het transport van ionen in polymeerelektrolyten, wat vergelijkbaar is met het
mechanisme voor ionaire conductiviteit in vloeistoffen.
Hieronder wordt eerst kort het principe van conductiviteit in vaste stoffen en in
vloeistoffen geschetst, waarna aangeduid zal worden op welke manier het
conductiviteitsmechanisme in polymeerelektrolyten gecorreleerd wordt met het vrij-
volume-concept9. Hierbij is het ondermeer van belang op welke manier de
temperatuursafhankelijkheid van de ionaire conductiviteit geformuleerd kan worden (zie
verder).
7.4.1 Vaste stoffen
Voor de beschrijving van de ionaire conductiviteit in een vaste stof wordt verondersteld dat
de ionen die verantwoordelijk zijn voor de conductiviteit in zogenaamde
“potentiaalputten”, hun voorkeurssites, verblijven. Wanneer een elektrisch veld wordt
aangelegd, blijven deze ionen bij het absolute nulpunt gevangen in deze potentiaalputten.
Bij hogere temperaturen vindt echter zelfdiffusie plaats: de meest-energetische ionen
springen over de potentiaalbarrières heen naar andere sites. 
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Voor vaste stoffen kan de temperatuursafhankelijkheid van de ionaire conductiviteit in een
Arrheniustype vergelijking weergegeven worden, waarbij de activeringsenergie Ea de
energie is die nodig is om de energiebarrière tussen twee potentiaalputten te overwinnen:
 



−=
kT
aEA.expσ ( 7.3)
Dit wordt schematisch geïllustreerd in Figuur 7.3 (I), waarin van (a) naar (c) het
mechanisme van ionaire conductiviteit in vaste stoffen wordt geschetst. De overgang van
(a) naar (c) grijpt plaats, met andere woorden het ion verspringt van site, wanneer de
kinetische energie van het desbetreffende ion (Ekin) groter is dan de activeringsenergie voor
deze verplaatsing.
Figuur 7.3: Mechanisme van ionaire conductiviteit (I) in vaste stoffen, (II) in
vloeistoffen, (III) in vaste polymeerelektrolyten.Van (a) naar (c)
wordt de verplaatsing van het ion voorgesteld.
Ekin(ion) > Ea Vf > V*
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7.4.2 Vloeistoffen
Het mechanisme voor ionaire conductiviteit in vloeistoffen wordt beschreven met behulp
van het vrij-volumeconcept. Cohen en Turnbull ontwikkelden een theorie die de diffusie
van moleculen doorheen vloeistoffen beschrijft op basis van het vrij-volumeconcept (zie
hoofdstuk 2)13. Zij stelden algemeen dat diffusie, of mobiliteit, in vloeistoffen niet wordt
gecontroleerd door thermische activatie van de diffunderende molecule, maar dat dit
veeleer een gevolg is van de herverdeling van het vrij volume. 
Dit zelfde principe kan eveneens gehanteerd worden voor de beschrijving van ionaire
conductiviteit in vloeistoffen. In dit geval is het ion de diffunderende molecule en wordt de
ionaire conductiviteit beschouwd als zijnde een gevolg van de herverdeling van het vrij
volume.
Dit betekent dat de ionaire conductiviteit in vloeistoffen, in tegenstelling tot de ionaire
conductiviteit in vaste stoffen, niet gerelateerd wordt met een activeringsenergie, maar
veeleer wordt beïnvloed door de viscositeit van het systeem. Wanneer de evolutie van de
ionaire conductiviteit in vloeistoffen wordt beschouwd in functie van de temperatuur, kan
deze niet langer met behulp van een Arrheniustype vergelijking worden weergegeven. 
Op basis van het model van Cohen en Turnbull kan de temperatuursafhankelijkheid van de
ionaire conductiviteit in vloeistoffen algemeen met behulp van een zogenaamde Vogel-
Tamman-Fulcher-type (VTF) vergelijking14 beschreven worden :



−−= 0TT
BA.expσ ( 7.4)
f v. α . g
*vB = ( 7.5)
waarin A  = pre-exponentiële factor
σ = conductiviteit bij temperatuur T
T0 = referentietemperatuur
V* = activatievolume
Vf = gemiddeld vrij volume
α = thermische expansiecoëfficiënt van het vrij volume
g = geometrische factor
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Opmerking: Zowel de WLF-vergelijking (zie hoofdstuk 2) als de VTF-vergelijking hanteren
het vrij-volumeconcept voor de verklaring van fenomenen die plaatsgrijpen in vloeistoffen
en polymeermaterialen. Deze vergelijkingen zijn onderling met elkaar gerelateerd en het
gebruik van een specifiek type voor de beschrijving van een bepaald fenomeen is
hoofdzakelijk historisch gegroeid. De WLF-vergelijking wordt voornamelijk gebruikt voor
de beschrijving van fysische eigenschappen zoals viscositeit, terwijl voor de beschrijving
van de ionaire conductiviteit meestal de VTF-vergelijking wordt aangewend.
In Figuur 7.3 (II) wordt de beweging van ionen in vloeistoffen, als gevolg van een
herverdeling van het vrij volume, geschetst. Het activatievolume V* wordt gedefinieerd als
de minimale holte in de vloeistof, nodig opdat de ionen zich kunnen verplaatsen. Opdat
verplaatsing van een ion kan plaatsgrijpen, dient dus een vrij-volume-holte, groter dan het
activatievolume V* in de nabije omgeving van het ion aanwezig te zijn.
7.4.3 Vaste polymeerelektrolyten
Het mechanisme voor ionaire conductiviteit in vaste polymeerelektrolyten kan worden
voorgesteld als een combinatie van de mechanismen die worden gehanteerd voor de
beschrijving van de ionaire conductiviteit in vaste stoffen en in vloeistoffen. Dit betekent
dat enerzijds de bewegingen van de polymeerketen, en dus de herverdeling van het vrij
volume, verantwoordelijk zijn voor mobiliteit van de ionen, maar dat anderzijds eveneens
ionen, op een analoge manier als in vaste stoffen, over een korte afstand van de ene
complexatiesite naar de andere kunnen springen op het ogenblik dat deze sites toevallig
met elkaar geconnecteerd zijn. Dit wordt schematisch weergegeven in Figuur 7.3 (III).
Afhankelijk van het type polymeerelektrolyt en van de beschouwde temperatuur kan één
van beide mechanismen overheersen. Wanneer de temperatuursafhankelijkheid van de
ionaire conductiviteit in polymeerelektrolyten beschouwd wordt, kan aldus informatie
bekomen worden over het mechanisme dat hoofdzakelijk verantwoordelijk is voor de
ionaire conductiviteit in de polymeerelektrolyt.
¾ Indien de experimentele data voor de ionaire conductiviteit in functie van de
temperatuur beantwoorden aan een Arrhenius-type vergelijking zal ionaire
conductiviteit vooral een gevolg zijn van het “springen” van het mobiele ion van de
ene naar de andere complexatiesite. 
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¾ Indien de data veeleer overeenstemmen met een VTF-type vergelijking, zal de
beweeglijkheid van de polymeerketens, die leidt tot een herverdeling van het vrij
volume, een dominante rol spelen in het ionaire conductiviteitsproces.
Op basis van de temperatuursafhankelijkheid van de ionaire conductiviteit kunnen
polymeerelektrolyten worden opgesplitst in drie verschillende types15,16:
Type  1:  de temperatuursafhankelijkheid van de conductiviteit voldoet aan de VTF-
vergelijking over het volledige temperatuursgebied
Type  2:  de temperatuursafhankelijkheid van de conductiviteit vertoont een
Arrhenius-gedrag over het volledige temperatuursgebied
Type 3:  de temperatuursafhankelijkheid van de conductiviteit kan bij een hoge
temperatuur beschreven worden met behulp van een VTF-vergelijking en
bij lage temperatuur met behulp van een Arrheniusvergelijking.
Voor amorfe polymeren, in een temperatuursgebied gaande van Tg tot Tg + 100, wordt
meestal een VTF-type temperatuursafhankelijkheid bekomen en kan de ionaire
conductiviteit dus beschreven worden met behulp van het vrij-volume-concept15. 
Voor meer rigide systemen beantwoordt de temperatuursafhankelijkheid van de
conductiviteit veeleer aan een Arrhenius-type vergelijking en is conductiviteit eerder te
wijten aan de geactiveerde diffusie van ionen.
Uit deze vaststellingen met betrekking tot het mechanisme voor ionaire conductiviteit in
vaste polymeerelektrolyten kan reeds geconcludeerd worden dat het van belang is te
streven naar polymeerelektrolyten met een zo laag mogelijke Tg opdat een goede ionaire
conductiviteit bekomen zou worden bij kamertemperatuur. Op die manier wordt de
beweeglijkheid van de polymeerketens namelijk verhoogd, wat zeker voor de VTF-type
polymeerelektrolyten een positieve invloed heeft op de conductiviteit. Aangezien blijkt dat
een verhoogd vrij volume leidt tot een hogere conductiviteit, kan bovendien verwacht
worden dat kristalliniteit in polymeerelektrolyten een negatieve invloed zal hebben op de
conductiviteit van het systeem.
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7.5 Keuze van de polymeermatrix en het zout
Vaste polymeerelektrolyten bestaan, zoals reeds gemeld, uit twee belangrijke
componenten. Enerzijds is er de polymeermatrix, die als de feitelijke drager van het
systeem beschouwd kan worden en anderzijds is er het zout dat na dissociatie binnenin de
polymeermatrix verantwoordelijk is voor het ionair-conductieve gedrag van de
polymeerelektrolyt. Voor beide componenten worden hieronder enkele belangrijke
karakteristieken beschreven en wordt uitgelegd voor welke polymeermatrix en welk zout
in dit doctoraatsonderzoek gekozen wordt.
7.5.1 Complexerende eigenschappen van poly(ethyleenoxide)
In de eerste solvent-vrije polymeerelektrolyten die werden beschreven in de literatuur, trad
poly(ethyleenoxide) (PEO) reeds als polymeermatrix op17,18. De voorbije decennia bleef
het gebruik van PEO en PEO-derivaten dit onderzoeksgebied domineren19,20. Dat PEO-
gebaseerde systemen nog steeds zo een vooraanstaande plaats in dit onderzoeksdomein
bezitten, is te wijten aan de uitzonderlijk gunstige complexerende eigenschappen van dit
polymeer. 
Voor een voldoende hoge ionaire conductiviteit in de polymeerelektrolyt is het
noodzakelijk dat het zout dat in de polymeermatrix wordt gebracht in voldoende mate
dissocieert. Bij deze dissociatie fungeert het polymeer dan als het ware als solvent. 
De dissociatie van anorganische of organische zouten in een polymeer wordt bevorderd
indien: 
¾ de solvatatie-energie van het polymeer hoog is (ion-dipool interactie) 
¾ de roosterenergie van het zout laag is
¾ de diëlektrische constante van het polymeer hoog is
Voor de evaluatie van de solvatatie-energie van polymeren wordt een vergelijking gemaakt
met enkele laagmoleculaire analogen. In Tabel 7.2 wordt het donor- en het acceptorgetal
van een aantal solventen weergegeven. Voor een goede solvatatie van een kation is een
hoog donorgetal vereist, terwijl voor een efficiënte solvatatie van anionen een hoog
acceptorgetal noodzakelijk is. 
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Tabel 7.2: Donor- en acceptorcapaciteiten van een aantal solventen17.
Donorgetal Acceptorgetal
acetonitrile 14.1 18.9
propyleen carbonaat 15.5 18.3
methanol 19.1 41.5
1,2-dimethoxyethaan 22 10.2
THF 20 8
water 16.4 54.8
Zoals blijkt uit deze tabel bezitten ethers een goede donorcapaciteit. Naar analogie zullen
polyethers zoals PEO eveneens een goede donorcapaciteit bezitten. Voor solvatatie van het
anion is anderzijds een goede acceptorcapaciteit noodzakelijk. Zoals blijkt uit Tabel 7.2
zijn ethers, en dus ook PEO, echter “slechte” acceptoren. Ethers kunnen namelijk geen
waterstofbruggen vormen, wat voor een goede solvatatie van anionen noodzakelijk is. 
Complexatie van een zout met een polyether is dan ook hoofdzakelijk het gevolg van
elektrostatische interacties tussen de metaalkationen en de etherzuurstof-atomen21,22. In
PEO zal enkel zoutcomplexatie plaatsgrijpen indien het anion voldoende groot is om zijn
negatieve lading te stabiliseren door delokalisatie (zie §7.5.3).
7.5.2 Nadelen van lineair PEO
Op basis van zijn uitstekende complexerende eigenschappen kan PEO als het ware
beschouwd worden als de “ideale” kandidaat om op te treden als polymeermatrix in vaste
polymeerelektrolyten. Lineair PEO vertoont evenwel een aantal nadelen met betrekking tot
het gebruik ervan als vast polymeerelektrolyt. 
¾ In de eerste plaats is PEO een semikristallijn polymeer. Daar ionaire conductiviteit
enkel kan plaatsgrijpen in de amorfe fase van het polymeer, zal de hoge graad van
kristalliniteit de ionaire conductiviteit van het systeem verlagen23. 
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¾ Bovendien vertonen lineaire PEO-films de neiging om te vloeien boven de
smelttemperatuur van PEO. Daardoor bezitten dergelijke polymeerelektrolyten
onvoldoende mechanische stabiliteit.
Door het PEO te incorporeren in een zogenaamd gesegmenteerd polymeernetwerk (SPN)
(zie §7.6), kunnen deze beide nadelen sterk worden beperkt. 
7.5.3 Keuze van het zout en de zoutconcentratie
A) ZOUTCONCENTRATIE
Op basis van vergelijking 7.2 blijkt duidelijk dat de concentratie van het zout in de
polymeermatrix een belangrijke invloed zal hebben op de ionaire conductiviteit. In eerste
instantie zou uit deze vergelijking geconcludeerd kunnen worden dat de ionaire
conductiviteit in een polymeerelektrolyt systematisch verhoogd kan worden door de
concentratie van het zout te verhogen. 
Er dient echter een bovengrens in acht te worden genomen, die toegeschreven kan worden
aan twee factoren. 
¾ Enerzijds is het PEO bij een te hoge zoutconcentratie onvoldoende in staat om het
kation te solvateren en zal veeleer clustervorming plaatsgrijpen in plaats van
zoutdissociatie. Uiteraard leidt de verhoogde zoutconcentratie dan niet meer tot een
verhoogde ionaire conductiviteit, aangezien de ionenconcentratie op dat moment
niet meer wijzigt.
¾ Anderzijds kan zelfs een daling van de ionaire conductiviteit plaatsgrijpen wanneer
de zoutconcentratie in de polymeerelektrolyt wordt verhoogd. Bij incorporatie van
een zout in de polymeermatrix wordt de beweeglijkheid van de polymeerketens
namelijk beïnvloed. Complexatie van het lithium-kation met de PEO-keten leidt tot
een verstarring van de polymeerketen, wat zich uit in een verhoging van de Tg van
het polymeerelektrolyt met stijgende zoutconcentratie9. Een verhoogde Tg leidt
echter tot een verlaging van de mobiliteit (µ) van het ionair deeltje en aldus tot een
verlaagde conductiviteit. 
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Dit betekent dat er een zogenaamde “optimale” zoutconcentratie zal bestaan, als gevolg
van de gecombineerde invloed van de wijzigende concentratie en mobiliteit op de
conductiviteit. Deze optimale zoutconcentratie geeft dan aanleiding tot de hoogste ionaire
conductiviteit voor een specifieke polymeerelektrolyt, zoals in Figuur 7.4 wordt
geïllustreerd.
Figuur 7.4: Invloed van de dalende mobiliteit van de ladingsdragers op de
ionaire conductiviteit.
B) SELECTIE VAN HET ZOUT
Voor een vlotte dissociatie van het zout in de polymeermatrix dient het zout een lage
roosterenergie te bezitten. De thermodynamica van zoutdissociatie in PEO werd in detail
bestudeerd door Papke et al.24. Een ionenpaar bestaande uit een kation met een grote
diameter (hard zuur) en een anion waarin de lading grotendeels gedelokaliseerd is (zachte
base), bezit een lage roosterenergie. Tabel 7.3 toont het verband tussen de roosterenergie
van zouten en de oplosbaarheid van dat zout in PEO. De kritische roosterenergie voor
solvatatie door PEO neemt toe met afnemende grootte van het kation. Dit wijst erop dat
PEO vooral in staat is om kleinere kationen te complexeren.
σ
c
invloed
↑ c
invloed
↓ µ
Optimale
zoutconcentratie
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Tabel 7.3: Roosterenergie (kJ/mol) van alkalimetaal-zouten  en oplosbaarheid
in PEO24.
Kation
Anion Li+ Na+ K+ Rb+ Cs+
F- 1036 - 923 - 821 - 785 - 740 -
Cl- 853 + 786 - 715 - 689 - 659 -
Br- 867 + 747 + 682 - 660 - 631 -
I- 757 + 704 + 644 + 630 + 604 +
SCN- 807 + 682 + 619 + 616 + 568 +
CF3SO3- 725 + 650 + 605 + 575 + 550 +
ClO4- 723 + 648 + 602 + 582 + 542 +
+ : oplosbaar in PEO ; - : niet oplosbaar in PEO
Bij het bereiden van een vast polymeerelektrolyt kunnen wij ons in de keuze van het zout
hierdoor laten leiden door het bovenstaande. Dit betekent dat gebruik gemaakt zal worden
voor een lithiumzout met een volumineus tegenion. 
Oorspronkelijk werd bij de keuze van het zout voor de bereiding van vaste
polymeerelektrolyten meestal gekozen voor LiClO419,25,26,27. Dissociatie van dit zout in de
polymeermatrix leidt tot het kleine lithium-kation dat goed wordt gecomplexeerd door het
PEO enerzijds en tot een volumineus anion waarin de negatieve lading goed wordt
gedelokaliseerd anderzijds. Op deze manier wordt een voldoende hoge concentratie
gedissocieerd zout verkregen.
De voorbije jaren wordt echter meer en meer gebruik gemaakt van N-Lithium-
bis(trifluoromethaan)sulfonimide (LiTFSI)28,29,30,31. De chemische structuur van dit zout is
weergegeven in Figuur 7.5. 
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Figuur 7.5: Chemische structuur van LiTFSI.
Bij de bereiding van polymeerelektrolyten zal in deze thesis gebruik gemaakt worden van
LiTFSI. Het gebruik van LiTFSI in plaats van het vaak aangewende LiClO4 blijkt namelijk
enkele belangrijke voordelen op te leveren, die de keuze voor dit zout verantwoorden. 
¾ LiTFSI bezit net als LiClO4 een lage roosterenergie, wat leidt tot een goede
dissociatie van het zout binnenin de polymeermatrix32. Dissociatie van het zout
leidt in beide gevallen tot het kleine lithium-kation, dat vlot gecomplexeerd wordt
door PEO, en tot een volumineus anion dat uitstekend in staat is zijn negatieve
lading te delokaliseren. In vergelijking met het ClO4--anion wordt de negatieve
lading in het TFSI-anion evenwel nog meer gedelokaliseerd, wat leidt tot een
hogere dissociatiegraad van het zout in de polymeermatrix. 
¾ Er werd reeds aangehaald dat het toevoegen van een zout aan de polymeermatrix
leidt tot een verhoging van de Tg in de polymeerelektrolyt. Deze verhoging van de
Tg als gevolg van een stijgende zoutconcentratie in de polymeermatrix is echter
veel minder uitgesproken wanneer LiTFSI wordt gebruikt in plaats van LiClO431,33.
Dit zou een gevolg zijn van de flexibele S-N-S-binding in het TFSI-anion,
waardoor dit als het ware een weekmakende invloed heeft op de polymeerelektrolyt
bij incorporatie van het anion in de polymeermatrix33. Aangezien de ionaire
conductiviteit van een polymeerelektrolyt wordt beïnvloed door de Tg van het
systeem, waarbij een lagere Tg leidt tot een hogere conductiviteit, is dit een
belangrijk argument voor het gebruik van LiTFSI. 
¾ Het gebruik van LiTFSI bezit tenslotte nog een ander voordeel ten opzichte van het
gebruik van LiClO4. Wanneer bij de bereiding van een polymeerelektrolyt een zout
dissocieert in de polymeermatrix, ontstaan hierbij uiteraard zowel kationen als
anionen. Beide ionaire deeltjes kunnen zich al dan niet verplaatsen onder invloed
van een aangelegde spanning. In polymeerelektrolyten kan de ionaire conductiviteit
dus een gevolg zijn van de mobiliteit van de kationen, van de anionen of van beide.
S NCF3
O
O
S CF3
O
O
..
.. Li
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Zoals in §7.2 wordt beschreven, worden nieuwe polymeerelektrolyten onder andere
bestudeerd om te fungeren als elektrolyten in heroplaadbare lithiumbatterijen. Voor
deze toepassing is het van belang dat ionaire conductiviteit in de
polymeerelektrolyt enkel (of hoofdzakelijk) via het lithiumion plaatsgrijpt. Hoewel
hierover nog enige twijfel bestaat31, stellen bepaalde auteurs dat dankzij de goede
delokalisatie van de negatieve lading in het TFSI-anion, in dergelijke
polymeerelektrolyten de ionaire conductiviteit haast uitsluitend een gevolg is van
de mobiliteit van de lithium-kationen in de polymeerelektrolyt7.
7.6 Gesegmenteerde Polymeernetwerken
Uit §7.5  volgt dat bij de synthese van polymeerelektrolyten idealiter gewerkt wordt met
PEO als polymeermatrix. Door het PEO te incorporeren in een gesegmenteerd
polymeernetwerk (SPN) kunnen de nadelen die verbonden zijn aan het gebruik van lineair
PEO vermeden worden. In de huidige paragraaf wordt de synthese (§7.6.1) en de
thermische analyse (§7.6.2) van SPN op basis van PEO besproken. Bovendien wordt
aangeduid welke SPN uiteindelijk worden geselecteerd voor de ionaire-
conductiviteitsexperimenten (§7.6.3).
7.6.1 Synthese van gesegmenteerde polymeernetwerken
7.6.1.1 Inleiding
Bij de synthese van AB-vernette polymeren (ABVP) wordt één polymeernetwerk
gegenereerd bestaande uit twee polymeercomponenten. Hierbij wordt polymeer A ofwel
op beide ketenuiteinden van polymeer B gegraft, ofwel op verschillende punten langsheen
de polymeerketen. De introductie van chemische vernettingspunten tussen de verschillende
polymeren leidt tot een betere controle van de fasemorfologie34. Op deze wijze kunnen
namelijk intrinsiek niet-mengbare polymeren toch gecombineerd worden dankzij een
permanente fixatie. De zogenaamde gesegmenteerde polymeernetwerken (SPN) worden
bekomen wanneer het graften van een polymeer A op beide ketenuiteinden van polymeer
B gebeurt (zie Figuur 7.1 (d)). De fysicochemische eigenschappen van deze SPN zijn het
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resultaat van een combinatie van de eigenschappen van gesegmenteerde structuren zoals
blok- of graftcopolymeren enerzijds en polymeernetwerken anderzijds. 
Voor de synthese van ABVP, en SPN in het bijzonder, worden verschillende methodes
voorgesteld in de literatuur. Slechts enkele leiden evenwel tot de vorming van goed-
gedefinieerde netwerken, waarin het moleculair gewicht tussen de vernettingspunten en het
aantal vertakkingen per knooppunt gecontroleerd kunnen worden35,36,37. Een dergelijke
precieze controle van de eigenschappen van het netwerk tijdens de synthese is voor vele
toepassingen van SPN van belang. Tijdens deze thesis wordt voor de synthese van SPN
gebruik gemaakt van zogenaamde “bismacromonomeren”, die fungeren als
macromoleculaire vernetter tijdens de copolymerisatie34,38,39.
7.6.1.2 Wat zijn bis-macromonomeren?
Telechelische polymeren zijn polymeren die aan beide uiteinden van de polymeerketen een
reactieve functionele groep bezitten. De benaming werd in 1960 voorgesteld door Uraneck
et al. en is afkomstig van het Griekse “telos” (= ver) en “chelos” (= klauw)40.
Het begrip macromonomeer werd in 1974 geïntroduceerd door Milkovich41 en is een
samenvoeging van de begrippen “macro-molecule” en “monomeer”. Macromonomeren
zijn polymeren die zelf nog een polymerisatiereactie kunnen ondergaan, doordat ze aan het
uiteinde van de polymeerketen een polymeriseerbare eindgroep bezitten.
Macromonomeren zijn interessante prepolymeren voor de synthese van welgedefinieerde
vertakte, kam- en graftcopolymeren. De eigenschappen van de gewenste materialen
kunnen gecontroleerd en gevarieerd worden door de lengte van het macromonomeer en de
aard en concentratie van het comonomeer te wijzigen.
Bismacromonomeren worden dan gedefinieerd als telechelische polymeren waarbij de
functionele eindgroepen langs weerszijden van de polymeerketen polymeriseerbaar zijn.
Door copolymerisatie met een laagmoleculair monomeer worden SPN bekomen. De
eigenschappen van deze materialen worden gecontroleerd en gevarieerd door de lengte van
het bismacromonomeer en de aard en de concentratie van het comonomeer te wijzigen.
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7.6.1.3 Keuze van bis-macromonomeer en comonomeer
Voor de ionair-conductieve karakteristieken van het SPN is het van belang dat één van
beide componenten in het SPN bestaat uit PEO. Om een hoge ionaire conductiviteit te
kunnen bereiken is het bovendien van belang dat er voldoende ethyleenoxide-eenheden
naast elkaar aanwezig zijn. Er wordt geopteerd voor het gebruik van PEO met variërend
moleculair gewicht als bis-macromonomeer, zodat PEO-ketens met een welgekende lengte
in het SPN geïncorporeerd worden. 
Bij de keuze van een reeks comonomeren wordt in deze thesis geopteerd voor enkele
alkylmethacrylaten. Vroeger werd reeds het ionair-conductief gedrag bestudeerd van een
PEO-netwerk dat werd gevormd op basis van een α,ω-bismethacrylaat-PEO42. Dit leidde
tot bevredigende resultaten, wat aangeeft dat de methacrylaatcomponent geen nefaste
invloed heeft op de ionaire conductiviteit. In dergelijke PEO-netwerken is echter nog een
aanzienlijke kristallijne fractie aanwezig, wat een negatieve invloed heeft op de ionaire
conductiviteit van het systeem. 
Door Du Prez et al. werd aangetoond dat de incorporatie van PEO in een SPN met
methylmethacrylaat (MMA) als comonomeer een sterke daling van de kristalliniteit van
het PEO teweeg brengt6. Op basis van deze waarneming wordt in de huidige studie
geopteerd voor enkele alkylmethacrylaten, waaronder MMA, als comonomeer bij de
synthese van SPN. 
Naast MMA worden nog twee andere alkylmethacrylaten aangewend als comonomeer in
de SPN. Door het wijzigen van de alkylgroep kunnen namelijk de eigenschappen van het
SPN veranderd worden. De keuze voor de verschillende types alkylmethacrylaat is in feite
een gevolg van de basisdoelstelling van deze thesis, waarin de studie van de vrij-volume-
karakteristieken van polymeermaterialen centraal staat. Overigens wordt reeds in §7.4
aangegeven dat het vrij volume een belangrijke rol blijkt te spelen bij de verklaring van het
mechanisme van ionaire conductiviteit in polymeerelektrolyten.
 
Bij de selectie van alkylmethacrylaten als comonomeer wordt dan ook geopteerd voor
enkele alkylmethacrylaten waarvan wordt vermoed dat zij een onderscheid in de vrij-
volume-eigenschappen van de SPN teweeg kunnen brengen. Het betreft hier
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methylmethacrylaat (MMA), tert-butylmethacrylaat (tert-BMA) en n-butylmethacrylaat
(n-BMA). De chemische structuur van deze monomeren wordt weergegeven in Figuur 7.6.
Bij deze comonomeren is er een duidelijk verschil in de lengte en het volumineus karakter
van de zijketen.
Figuur 7.6: Chemische structuur van methylmethacrylaat, tert-
butylmethacrylaat en n-butyl-methacrylaat.
7.6.1.4 Synthese van α,ω-bis-methacrylaat-PEO
Bij de synthese van de SPN wordt een radicalaire copolymerisatie uitgevoerd van het
bismacromonomeer en een comonomeer (zie verder). Vooraleer deze polymerisatiereactie
kan plaatsgrijpen dient ervoor gezorgd te worden dat het bismacromonomeer een
geschikte, radicalair polymeriseerbare eindgroep bezit. 
Bij de keuze van de polymeriseerbare eindgroepen van het PEO-bismacromonomeer wordt
uiteraard rekening gehouden met de daaropvolgende copolymerisatie met het
alkylmethacrylaat. Om deze copolymerisatie zo efficiënt mogelijk te laten verlopen, wordt
als functionele eindgroep van het bismacromonomeer de methacrylaatfunctie ingevoerd. 
A) FUNCTIONELE EINDGROEP-MODIFICATIE
In Figuur 7.7 wordt het reactieschema weergegeven voor de synthese van α,ω-
bismethacrylaat-PEO (bisM-PEO) uitgaande van commercieel beschikbaar poly(ethyleen-
glycol) (PEG)6. Beide hydroxyleindgroepen van het PEG worden omgezet in methacrylaat-
eindgroepen door een additie-eliminatie-reactie met een overmaat methacryloylchloride
(MAC) in aanwezigheid van triethylamine (NEt3) als protontrap uit te voeren. Om een
minimale kristalliniteit in het SPN te bekomen, wordt het moleculair gewicht van het PEG
slechts gevarieerd van 1500 tot 3000 g.mol-1. 
O
O
O
O
O
O
MMA tert-BMA n-BMA
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Figuur 7.7: Synthese van α,ω- bismethacrylaat-PEO.
Na de synthese worden de bis-macromonomeren gekarakteriseerd m.b.v. GPC en 1H-
NMR.
B) GPC-ANALYSE
Via GPC wordt nagegaan of de eindgroepmodificatie correct werd uitgevoerd. Belangrijk
hierbij is dat tijdens de reactie geen koppeling plaatsgrijpt tussen twee verschillende
polymeerketens. Dit zou zich bij de GPC-analyse uiten in een duidelijke verhoging van
zowel het moleculair gewicht als van de polydispersiteit van het polymeer. 
Aangezien bij de GPC-analyses een calibratie wordt uitgevoerd met behulp van
polystyreen-standaarden, wordt bij analyse van PEG en bisM-PEO in eerste instantie een
waarde voor Mn bekomen die sterk afwijkt van de verwachte waarde. 
Met behulp van een reeks PEG’s met gekend moleculair gewicht wordt daarom eerst een
calibratiecurve opgesteld (zie Figuur 7.8). Deze calibratie wordt uitgevoerd onder identiek
experimentele omstandigheden als de daaropvolgende analyses van PEG en bisM-PEO. 
Op deze manier wordt een correctiefactor van 0.49 bekomen, die gebruikt kan worden voor
de GPC-analyse van PEG-analogen bij calibratie met PS-standaarden. 
Cl
O
+
NEt3
2HO (CH2CH2O)n H
O (CH2CH2O)n-1 CH2CH2O
O
O
PEG
MAC
α,ω-bismethacrylaat-PEO
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Figuur 7.8: Calibratiecurve opgesteld voor GPC-analyse van PEO-
componenten, bij gebruik van PS-standaarden.
In Tabel 7.4 worden voor de verschillende bismacromonomeren de via GPC bekomen
waarden voor Mn, Mw en de polydispersiteit (PD), evenals de waarden voor Mn na gebruik
van de correctiefactor weergegeven. In deze tabel wordt, evenals in het vervolg van deze
thesis, in subscript het moleculair gewicht van het PEG aangeduid op basis waarvan het
bisM-PEO wordt gesynthetiseerd. 
Tabel 7.4: GPC-resultaten voor PEG en hieruit gesynthetiseerde bisM-PEO.
Mn (gemeten)
(g.mol-1)
Mw (gemeten)
(g.mol-1)
PD
Mn (gecorrigeerd)
(g.mol-1)
PEG1500 2850 3000 1.05 1400
PEG2000 3900 4100 1.05 1900
PEG3000 5850 6150 1.05 2850
bisM-PEO1500 3150 3300 1.05 1540
bisM-PEO2000 4200 4400 1.05 2050
bisM-PEO3000 6150 6450 1.05 3000
0
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Bij vergelijking van de waarden voor Mn van het PEG en het overeenkomstig bisM-PEO,
wordt zoals verwacht een lichte stijging waargenomen na omzetting van de hydroxyl-
functie in de methacrylaat-functie. De polydispersiteit van het bismacromonomeer blijft na
de eindgroepmodificatie laag, wat erop wijst dat gedurende de functionalisatiereactie geen
koppeling plaatsgrijpt. 
C) 1H-NMR-analyse
Opdat na deze eindgroepmodificatie een efficiënte copolymerisatie kan plaatsgrijpen
tussen het bisM-PEO en een alkylmethacrylaat is het van belang dat de omzetting van de
hydroxyleindgroepen naar de methacrylaateindgroepen volledig plaatsgrijpt. Dit wordt
nagegaan via 1H-NMR. 
Figuur 7.9: 1H-NMR-spectrum van bisM-PEO2000.
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In Figuur 7.9 wordt het 1H-NMR-spectrum weergegeven van het bisM-PEO1500. Uit de
verhouding van de intensiteit van een piek die karakteristiek is voor de
methacrylaatfunctie, i.e. bij δ = 1.9, 4.3, 5.5 of 6.1 ppm, t.o.v. de intensiteit van de
polymeerpiek bij 3.6 ppm wordt Mn berekend. Door deze waarde te vergelijken met de
waarde van Mn bekomen via GPC, wordt de functionaliteit (F) van de bisM-PEO bepaald,
die het gemiddeld aantal functionele groepen per polymeerketen weergeeft. 
Indien alle hydroxyleindgroepen omgezet worden in methacrylaateindgroepen, wordt een F
= 2 verwacht. Uit Tabel 7.5 blijkt dat voor de gesynthetiseerde bismacromonomeren een
iets lagere functionaliteit wordt bekomen. Dit kan ten dele te wijten zijn aan de
onzekerheid op de waarde voor Mn die wordt bekomen uit GPC en NMR.  
Daarnaast wordt eveneens een lichte daling in F waargenomen met stijgend moleculair
gewicht van het uitgangsproduct. Deze daling is waarschijnlijk een gevolg van het feit dat
naarmate het moleculair gewicht van het polymeer toeneemt, de functionele eindgroepen
relatief gezien in een lagere concentratie aanwezig zijn en minder vlot beschikbaar zijn
voor reactie. Bij de evaluatie van de SPN zal hierop nog teruggekomen worden.
Tabel 7.5: Bepaling van de functionaliteit van de gesynthetiseerde
bismacromonomeren.
Mn (GPC) Mn (NMR) Fa)
bisM-PEO 1500 1550 1600 1.94
bisM-PEO 2000 2050 2150 1.91
bisM-PEO 3000 3000 3250 1.85
a) F = 2 * Mn(GPC)/Mn(NMR)
7.6.1.5 Synthese van PEO/polyalkylmethacrylaat- SPN.
Er wordt een radicalaire copolymerisatie uitgevoerd van het bisM-PEO met een
methacrylaatcomonomeer en benzoylperoxide (BPO) als radicalaire initiator (zie Figuur
7.10)6. De chemisch identieke structuur van de PEO-bismethacrylaat-eindgroepen en die
van de comonomeren bevordert een statistische incorporatie van het bismacromonomeer in
de netwerkstructuren. In Figuur 7.10 worden enkele PEO-ketens voorgesteld die slechts
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aan één ketenuiteinde gekoppeld zijn met het netwerk, zogenaamde “dangling chains”.
Deze ketens duiden aan dat de reële netwerkstructuur een kleine fractie imperfecties bevat. 
Figuur 7.10: Synthese van SPN.
Er wordt gebruik gemaakt van drie verschillende bisM-PEO, die gesynthetiseerd zijn op
basis van PEG met een moleculair gewicht van respectievelijk 1500, 2000 of 3000 g.mol-1;
de gewichtsverhouding van het bisM-PEO ten opzichte van het methacrylaatcomonomeer
varieert van 90/10 tot 20/80. 
7.6.2 Karakterisatie van de gesegmenteerde netwerken
7.6.2.1 Oplosbare fractie
Om de efficiëntie van de vernettingsreactie na te gaan, wordt de oplosbare fractie van de
SPN bepaald met behulp van Soxhlet-extractie. Eerst wordt het netwerk in droge toestand
gewogen (w0), waarna het met behulp van een soxhlet gedurende 6 uur wordt geëxtraheerd
in tolueen. Tolueen is een goed solvent voor beide componenten van het SPN, zodat op
deze manier eventueel aanwezig lineair poly(alkylmethacrylaat) of bisM-PEO uit het
netwerk wordt verwijderd43. Nadien wordt het netwerk gedroogd onder vacuüm bij 40 °C
en opnieuw gewogen (wt). De oplosbare fractie (S) van het netwerk wordt als volgt
berekend :
PEO 
PMMA of P(n-BMA) 
of P(tert-BMA) 
BPO, ∆T  
MMA of n-BMA 
of tert-BMA 
O
O
PEO O
O
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Bij analyse van het extract met behulp van 1H-NMR blijkt dat enkel bisM-PEO uit het
netwerk wordt geëxtraheerd; in het extract is geen polyalkylmethacrylaat aanwezig. In
Tabel 7.6 worden de oplosbare fracties voor de gesynthetiseerde SPN weergegeven.
                Tabel 7.6: Oplosbare fractie  (%) van de SPN bepaald in tolueen.
wt% bisM-PEO PMMA P(tert-BMA) P(n-BMA)
bisM-PEO1500 90 wt% 10 11 11
80 wt% 10 10 10
60 wt% 7 6 7
40 wt% 6 4 7
20 wt% 3 3 3
bisM-PEO2000 80 wt% 9 9 10
60 wt% 8 4 8
40 wt% 5 2 7
20 wt% 4 2 2
bisM-PEO3000 80 wt% 10 10 10
60 wt% 8 9 9
40 wt% 4 8 9
20 wt% 4 9 8
Uit deze tabel volgt:
¾ De oplosbare fractie in de SPN blijft beneden de 10%. Dergelijke oplosbare fracties
zijn voldoende laag om te kunnen stellen dat “goede” netwerken werden
gesynthetiseerd. 
¾ De oplosbare fractie neemt toe met stijgend gehalte aan bisM-PEO in het SPN. Dit
is consistent met de 1H-NMR-analyse, waaruit bleek dat het extract enkel bisM-
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PEO bevat. Hoe meer bisM-PEO oorspronkelijk aanwezig is in het reactiemengsel,
hoe groter de kans dat een deel ervan niet is weggereageerd, en dus bij extractie
wordt verwijderd.
¾ Er is geen beduidend onderscheid merkbaar tussen de oplosbare fracties van de
SPN naargelang een ander comonomeer wordt aangewend voor eenzelfde
gewichtsgehalte bisM-PEO. Enkel voor de netwerken op basis van het bisM-PEO
met moleculair gewicht ~3000 g.mol-1 blijkt dat de oplosbare fractie voor de SPN
op basis van P(tert-BMA) en P(n-BMA), ook voor lagere PEO-fracties, hoog blijft,
terwijl die voor de SPN op basis van PMMA afneemt met dalend bisM-PEO-
gehalte. Dit onderscheid kan vermoedelijk verklaard worden door het meer
heterogeen karakter van de SPN op basis van P(tert-BMA) en P(n-BMA) dan de
SPN op basis van PMMA (zie verder). Bij een stijgend moleculair gewicht van het
bisM-PEO is de relatieve concentratie aan eindgroepen in het bismacromonomeer
kleiner en onder de heterogenere reactieomstandigheden kan dit leiden tot een
minder efficiënte polymerisatiereactie.
7.6.2.2 Faseseparatie
Het fasegedrag van de gesynthetiseerde SPN wordt hieronder besproken. Hierbij wordt
nagegaan in welke mate faseseparatie in de SPN beïnvloed wordt door een veranderende
verhouding van de componenten waaruit de SPN zijn opgebouwd, een wijzigend
moleculair gewicht van het bisM-PEO en door variatie van het type comonomeer. De
evolutie van de kristalliniteit in de SPN onder invloed van deze parameters wordt in de
volgende paragraaf besproken.
A) HET MENGPROCES BIJ LINEAIRE POLYMEREN
De mengbaarheid van twee moleculen wordt bepaald door de Gibbs vrije mengenergie
∆Gm. Algemeen geldt voor een thermodynamisch proces dat dit slechts gunstig zal
verlopen indien de Gibbs vrije energie van dit proces, in dit geval de vrije mengenergie
∆Gm, negatief is.
mmm S T∆H∆G ∆−= ( 7.7)
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Het mengproces zal beter doorgaan naarmate de mengentropie ∆Sm groter is en/of de
mengenthalpie ∆Hm kleiner, of meer negatief, is.
Wanneer het mengproces bij polymeren wordt beschouwd, is ∆Sm meestal klein. Dit mag
blijken uit Figuur 7.11, waar in een tweedimensioneel rooster het mengproces voor twee
laagmoleculaire stoffen (a), voor twee polymeren (c) en voor het oplossen van een
polymeer in een solvent (b) wordt beschouwd. Hierbij kan het aantal mogelijke
schikkingen van de verschillende moleculen in dit rooster beschouwd worden als een maat
voor de mengentropie van het beschouwde systeem. Uit deze figuur blijkt duidelijk dat het
aantal mogelijke schikkingen van de moleculen sterk daalt bij overgang van (a) naar (b) en
verder naar (c). De lage waarde voor ∆Sm bij het mengen van twee polymeren impliceert
dan, op basis van vergelijking 7.7, dat de waarde voor ∆Hm bepalend zal zijn voor het al
dan niet thermodynamisch gunstig verloop van het mengproces.
Figuur 7.11: Vergelijking van de mengentropie bij a) het mengen van twee
laagmoleculaire stoffen, b) het oplossen van een polymeer in een
solvent, c) het mengen van twee polymeren.
Een eerste indicatie betreffende de mengbaarheid van twee polymeren wordt bekomen
door de oplosbaarheidsparameter δ van beide polymeren te beschouwen. Volgens de
vergelijking van Hildebrand en Scott (vergelijking 7.8) wordt ∆Hm als volgt gedefinieerd :
a) b) c)
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( )22121mm δδφφV∆H −= ( 7.8)
waarin : Vm = totaal mengvolume
ϕ1, ϕ2 = volumefractie van beide polymeren
δ1, δ2 = oplosbaarheidsparameter van beide polymeren
Om tot een mengbaar systeem te komen, moeten de δ-waarden van beide polymeren heel
dicht bij elkaar in de buurt liggen. Indien bepaalde specifieke interacties, zoals
bijvoorbeeld H-brugvorming, kunnen plaatsgrijpen tussen beide polymeren, kan ook voor
polymeren waarvan de δ-waarden iets verder van elkaar af liggen, nog een mengbaar
systeem worden bekomen44.
B)  EVALUATIE VAN FASESEPARATIE VIA DMA
De graad van faseseparatie in multicomponent polymeermaterialen kan worden
aangetoond via de bepaling van hun viscoëlastische eigenschappen met behulp van
Dynamisch Mechanische Analyse (DMA) (zie hoofdstuk 5), waarbij de evolutie van tanδ
wordt beschouwd in functie van de temperatuur. Op basis van het voorkomen van één of
meerdere maxima in tanδ, die de Tg of Tg’s van het systeem weergeven, kan informatie
over de graad van faseseparatie in het beschouwde systeem bekomen worden (zie Figuur
7.12). 
¾ Indien het systeem een compatibiliteit vertoont op een schaal kleiner dan 10-20 nm,
wordt in dergelijke tanδ-T-curven slechts 1 maximum waargenomen45. De positie
van deze piek is in dergelijk geval afhankelijk van de gewichtsverhouding van
beide componenten in het systeem en kan in principe voorspeld worden met behulp
van de vergelijking van Fox46 (vergelijking 7.9). Deze vergelijking werd
oorspronkelijk opgesteld voor statistische copolymeren en werd later uitgebreid
voor mengbare polymeermengsels47.
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waarbij : Tg: glastransitietemperatuur van het compatibel systeem
Tg1, Tg2: glastransitietemperatuur van respectievelijk polymeer 1 en 2
w1, w2: respectievelijke gewichtsfractie van beide componenten
¾ Indien het bestudeerde polymeersysteem een duidelijke tweefasenmorfologie
vertoont, kunnen in de tanδ-T-curve twee maxima onderscheiden worden. Wanneer
deze maxima zich bevinden ter hoogte van de Tg van de respectievelijke
homopolymeren, betreft het een volledig fasegesepareerd systeem. De twee
glastransitietemperaturen van het fasegesepareerd systeem kunnen echter ook naar
elkaar toeschuiven. In dergelijke omstandigheden zal het polymeer opgebouwd zijn
uit twee verschillende mengfasen. Beide fasen bevatten dan zowel component A als
component B, waarbij de ene fase rijker is aan component A en de andere rijker aan
component B. 
Figuur 7.12: Onderscheid in tanδ in functie van T voor enerzijds een compatibel
of anderzijds een fase-gesepareerd systeem.
C) HET FASEGEDRAG IN DE SPN
In Tabel 7.7 worden de oplosbaarheidsparameters voor de verschillende gebruikte
componenten in de SPN weergegeven. Het betreft hier steeds gemiddelde waarden uit
Tg1 Tg2Tg T
tanδ
compatibel
fase-
gesepareerd
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referentie 44. De waarde voor δ van P(tert-BMA) wordt niet teruggevonden; ter
vergelijking wordt de waarde van δ voor P(sec-BMA) weergegeven. De waarde van δ voor
P(tert-BMA) zal zich vermoedelijk in de buurt van deze waarde bevinden, of nog wat
kleiner zijn.
Tabel 7.7: Oplosbaarheidsparameters van de gebruikte componenten in de
SPN44.
δ  ((Mpa)1/2)
PEO 19.3
PMMA 18.9
P(n-BMA) 17.7
P(sec-BMA) 14.7
Het fasegedrag van PEO/PMMA-mengsels werd reeds veelvuldig bestudeerd48,49,50,51,52,53.
Uit deze studies blijkt dat deze componenten over een breed compositiegebied mengbaar
zijn. Op basis van de δ-waarden in Tabel 7.7 kan verwacht worden dat mengsels van PEO
met P(n-BMA) of P(tert-BMA) een meer heterogeen karakter zullen vertonen, maar
hieromtrent werden in de literatuur geen gegevens teruggevonden.
In vergelijking met polymeermengsels wordt in de SPN, waar beide componenten
chemisch worden vernet, een meer compatibel fasegedrag verwacht. Wegens de chemische
vernetting wordt in de SPN als het ware een geforceerde compatibiliteit bekomen die
faseseparatie in sterke mate kan beperken6.
Bij de evaluatie van de Tg’s van de gesynthetiseerde SPN is het van belang de
respectievelijke Tg’s van de homopolymeren indachtig te zijn. Deze worden in Tabel 7.8
weergegeven.
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Tabel 7.8: Tg van de homopolymeren van de componenten van de SPN 54.
Tg (°C)
PEO -60
PMMA 106
P(n-BMA) 30
P(tert-BMA) 116
Voor de evaluatie van het fasegedrag in de SPN worden de tanδ-T-curven, bekomen via
DMA, beschouwd. Deze worden in Figuur 7.13 tot Figuur 7.15 weergegeven voor de SPN
op basis van respectievelijk PMMA, P(tert-BMA) en P(n-BMA). In deze figuren worden
telkens van boven naar onder in a) de SPN op basis van bisM-PEO1500, in b) de SPN op
basis van bisM-PEO2000 en in c) de SPN op basis van bisM-PEO3000 beschouwd. De
verhouding PEO/poly(alkylmethacrylaat) wordt in deze figuren aangeduid via het PEO-
gewichtspercentage. 
¾ Voor de SPN op basis van PEO en PMMA (Figuur 7.13) kan gesteld worden dat
voor de verschillende bisM-PEO en voor bijna alle PEO-gewichtsfracties een
behoorlijk compatibel systeem bekomen wordt. Het is wel opmerkelijk dat vooral
voor hoge PEO-gewichtsfracties een tamelijk brede piek wordt bekomen, wat
betekent dat in de SPN enige concentratiefluctuatie aanwezig is.
¾ In Figuur 7.14 worden de tanδ-T-curven voor de SPN op basis van P(tert-BMA)
weergegeven. De SPN op basis van bisM-PEO1500 (a)) vertonen een vrij compatibel
fasegedrag. Met stijgend moleculair gewicht van het bisM-PEO vergroot evenwel
de heterogeniteit in de SPN. Terwijl voor de SPN op basis van bisM-PEO2000 (b))
nog een zekere graad van compatibiliteit kan worden waargenomen voor de lage
PEO-gewichtsfracties, is dit niet meer het geval voor de SPN op basis van bisM-
PEO3000. 
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Figuur 7.13: tanδ-T-curven voor SPN op basis van PEO en PMMA.
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Figuur 7.14: tanδ-T-curven voor SPN op basis van PEO en P(tert-BMA).
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 Figuur 7.15: tanδ-T-curven voor SPN op basis van PEO en P(n-BMA).
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¾ Wanneer de SPN op basis van P(n-BMA) worden beschouwd, blijkt dat deze reeds
voor de SPN op basis van bisM-PEO1500 en voor lage PEO-gewichtsfracties een
heterogeen fasegedrag vertonen. Ook in deze SPN wordt de heterogeniteit meer
uitgesproken naarmate het moleculair gewicht van bisM-PEO stijgt. 
¾ Om na te gaan wat de invloed is van de incorporatie van een verschillend type
copolymeer op de graad van compatibiliteit in de SPN dienen in de drie figuren de
overeenkomstige grafieken a), b) en c) onderling te worden vergeleken. In eerste
instantie kan gesteld worden dat de SPN waarbij PMMA als copolymeer fungeert,
een hogere graad van compatibiliteit vertonen dan de beide andere types. Dit is in
overeenstemming met wat verwacht kan worden op basis van het verschil in
oplosbaarheidsparameters van de verschillende componenten, zoals weergegeven in
Tabel 7.7. Dit onderscheid in het fasegedrag in de SPN als gevolg van een
verschillend type poly(alkylmethacrylaat) wordt overigens meer uitgesproken
naarmate het moleculair gewicht van het bisM-PEO stijgt. 
Samenvattend kan gesteld worden dat in de bestudeerde SPN het heterogeen karakter van
de SPN stijgt met stijgend moleculair gewicht van het bisM-PEO en met stijgende PEO-
gewichtsfractie. Deze evolutie kan worden toegeschreven aan een stijgende mogelijkheid
tot kristallisatie, waardoor faseseparatie in deze systemen wordt geïnduceerd.
De goede compatibiliteit in de SPN op basis van PMMA in vergelijking met de andere
poly(alkylmethacrylaten) kan ten dele verklaard worden aan de hand van de
oplosbaarheidsparameters. Vermoedelijk heeft daarnaast ook de grotere alkylzijketen in
P(tert-BMA) en P(n-BMA) een negatieve invloed op de graad van compatibiliteit in de
SPN. 
Opmerkelijk is de hoge graad van faseseparatie in de SPN op basis van P(n-BMA).
Waarschijnlijk speelt hier het verschil in de Tg van de overeenkomstige homopolymeren
(P(n-BMA) versus PMMA en P(tert-BMA)) die de Tg van de corresponderende SPN
beïnvloeden, een rol. Door de relatief lage Tg van het P(n-BMA) krijgt het PEO meer
gelegenheid om uit te kristalliseren en aldus faseseparatie te induceren. 
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7.6.2.3 Kristalliniteit
In de voorgaande paragraaf wordt het verschil in het faseseparatiegedrag dat wordt
waargenomen voor de verschillende SPN ten dele toegeschreven aan een veranderend
kristallisatiegedrag in de SPN. In de huidige paragraaf wordt de graad van kristalliniteit in
de SPN bestudeerd via DSC.
Wanneer het kristallisatiegedrag wordt beschouwd in homopolymeernetwerken, waarin
een semikristallijn homopolymeer als macromoleculaire vernetter optreedt, blijkt dat zowel
de smelttemperatuur als de smeltwarmte afnemen met dalend moleculair gewicht van het
bismacromonomeer. De introductie van knooppunten, en bijgevolg ook de afnemende
ketenmobiliteit, verhindert het kristallisatieproces in toenemende mate55,56.
Ook bij incorporatie van een semikristallijn polymeer in SPN wordt de kristalliniteit
beïnvloed6. Via DSC wordt nagegaan in welke mate de kristalliniteit van het bisM-PEO in
de gesynthetiseerde SPN wordt onderdrukt. De berekening van de kristallijne fractie (χc)
PEO in de SPN gebeurt met behulp van vergelijking 7.11. Voor de berekening van χc
wordt de experimentele smeltenthalpie, die wordt bepaald via DSC, genormaliseerd naar
100% PEO. Op deze manier wordt het mogelijk om een vergelijking te maken tussen de
verschillende SPN en het lineair PEO. 
°=
(PEO)
*
(PEO)
c ∆H
∆H
χ ( 7.11)
waarin: °(PEO)∆H = smeltenthalpie per gram voor 100% kristallijn PEO (205 J.g
-1)57
*
(PEO)∆H = smeltenthalpie per gram PEO = wt%PEO
∆Hexp
∆Hexp  = experimentele smeltenthalpie, bepaald via DSC
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In Tabel 7.9 wordt voor enkele SPN de kristalliniteit van het geïncorporeerde PEO
weergegeven. Daaruit kunnen volgende vaststellingen worden afgeleid:
¾ Wanneer de waarde voor χc van lineair PEO2000 vergeleken wordt met de
genormaliseerde waarde voor χc voor de SPN op basis van het bisM-PEO2000 met
een analoog moleculair gewicht, leidt de incorporatie van PEO in de SPN tot een
drastische vermindering van de kristalliniteit van het PEO.
¾ Wanneer voor eenzelfde gewichtsfractie en eenzelfde moleculair gewicht van het
bisM-PEO de χc van de SPN worden vergeleken, is een duidelijk onderscheid
merkbaar naargelang het type poly(alkylmethacrylaat) waaruit het SPN is
opgebouwd. Dit wordt geïllustreerd voor de SPN op basis van 80 wt% bisM-
PEO2000. Het SPN op basis van PMMA vertoont de laagste kristallijne fractie,
terwijl het SPN op basis van P(n-BMA) de hoogste kristallijne fractie bezit. Dit
onderscheid in de kristallijne fractie van de SPN in functie van het copolymeer
verloopt analoog als de evolutie in de graad van heterogeniteit die in voorgaande
paragraaf werd beschreven. De SPN die een meer heterogeen fasegedrag vertonen,
bezitten eveneens de hoogste kristallijne fractie, wat volledig binnen de lijn van de
verwachtingen ligt.
¾ Ondanks het feit dat in Tabel 7.9 de genormaliseerde waarden voor χc worden
weergegeven, wordt een duidelijk onderscheid waargenomen naargelang de
gewichtsfractie bisM-PEO die aanwezig is in het SPN. Dit blijkt duidelijk bij de
vergelijking van de χc voor de SPN op basis van bisM-PEO2000 en P(n-BMA)
waarin 80 wt% of 60 wt% bisM-PEO aanwezig is; de genormaliseerde waarde voor
de kristalliniteit daalt met dalend bisM-PEO gehalte.
¾ Tenslotte is eveneens een invloed merkbaar van het stijgend moleculair gewicht
van het bisM-PEO dat wordt geïncorporeerd in het SPN. In Tabel 7.9 kan de χc
voor het SPN met 80 wt% bisM-PEO2000 en 20 wt% PMMA vergeleken worden
met de χc voor het SPN met 80 wt% bisM-PEO3000 en 20 wt% PMMA. Een hoger
moleculair gewicht geeft aanleiding tot een hogere graad van kristalliniteit van het
PEO in het SPN.
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Tabel 7.9: Kristalliniteit (χc) in PEO-bevattende SPN.
wt% PEO χc
Lineair PEO2000 100 78%
bisM-PEO2000/PMMA 80 13% a)
bisM-PEO2000/P(tert-BMA) 80 17% a)
bisM-PEO2000/P(n-BMA) 80 20% a)
bisM-PEO2000/P(n-BMA) 60 12% a)
bisM-PEO3000/PMMA 80 20% a)
a) genormaliseerd naar 100% PEO
Deze resultaten betreffende de kristalliniteit in de SPN bevestigen wat reeds in vorige
paragraaf wordt aangehaald: de stijgende heterogeniteit in de SPN naargelang het type
copolymeer dat wordt gebruikt, kan in verband gebracht worden met de stijgende
kristalliniteit in de SPN. 
7.6.3 Keuze van de SPN voor bepaling van ionaire conductiviteit
Op basis van de eigenschappen van de SPN die hierboven werden beschreven, wordt voor
de ionaire conductiviteitsexperimenten een selectie gemaakt. Hierbij wordt uiteraard
rekening gehouden met wat wordt besproken in voorgaande paragrafen. 
In de eerste plaats dient er een voldoende hoge fractie PEO aanwezig te zijn in het SPN dat
zal fungeren als matrix voor de polymeerelektrolyt, aangezien precies het PEO
verantwoordelijk zal zijn voor de ionaire conductiviteit van het systeem. Bovendien dient
een zo laag mogelijke kristallijne fractie aanwezig te zijn in het SPN, omdat de ionaire
conductiviteit enkel plaatsgrijpt in de amorfe fractie van de polymeerelektrolyt58.
Omdat ook de beweeglijkheid van de polymeerketens een belangrijke rol speelt bij ionaire
conductiviteit in polymeerelektrolyten, dient eveneens rekening te worden gehouden met
de Tg van de polymeerelektrolyt of, bij heterogene systemen, met de Tg van de PEO-rijke
fase.
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Er wordt geopteerd voor SPN met een hoge gewichtsfractie PEO (80 of 90 wt%), waarbij
de invloed van de drie verschillende copolymeren geëvalueerd zal worden. Op basis van de
gegevens in Tabel 7.9 geeft een hoge gewichtsfractie PEO aanleiding tot SPN met een
relatief hoge graad van kristalliniteit in vergelijking met SPN met een lagere
gewichtsfractie PEO. Door evenwel te kiezen  voor de SPN op basis van bisM-PEO1500
wordt de kristalliniteit in deze SPN sterk gereduceerd. Uiteindelijk blijkt van de
geselecteerde SPN enkel het SPN op basis  van 90 wt% bisM-PEO1500 en 10 wt% P(n-
BMA) nog een kleine graad van kristalliniteit te vertonen.
Ook voor de PALS-studie van de SPN zal een selectie gemaakt worden uit de
gesynthetiseerde SPN, maar deze is veel minder gebonden aan bepaalde specifieke eisen,
in tegenstelling tot de experimenten met betrekking tot de bepaling van de ionaire
conductiviteit. Voor de PALS-studie van SPN zullen dezelfde SPN worden geëvalueerd als
bij de DMA-analyse, waarbij zowel de invloed van een variërend PEO-gehalte als van een
wijzigend type copolymeer wordt onderzocht.
7.7 Bepaling van de ionaire conductiviteit
7.7.1 Bereiding polymeerelektrolyt
Bij de bereiding van de polymeerelektrolyten op basis van de SPN, dienen de geselecteerde
SPN te worden opgeladen met het LiTFSI-zout. De zoutconcentratie binnenin de
polymeermatrix kan gevarieerd worden door het polymeer gedurende een zekere tijd in een
zoutoplossing te brengen.
Zoals eerder wordt aangehaald, beïnvloedt de zoutconcentratie in de polymeerelektrolyt  de
ionaire conductiviteit van het systeem. Deze invloed is ten dele te wijten aan een
veranderende Tg wanneer een stijgende hoeveelheid zout in de polymeermatrix wordt
gebracht, zoals reeds werd waargenomen voor enkele PEO-gebaseerde netwerken59.
Voor de bepaling van de Tg van de zoutgeladen SPN op basis van 80 of 90 wt% bisM-
PEO1500 en 20 of 10 wt% PMMA, P(tert-BMA) of P(n-BMA) wordt gebruik gemaakt van
DSC. Hierbij gaat de aandacht uit naar de Tg van de PEO-rijke fase. Dit betekent dat in
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geval van faseseparatie daarnaast eveneens een hogere Tg, afkomstig van de poly(alkyl-
methacrylaat)-rijke fase, aanwezig zal zijn. Deze wordt hier evenwel niet beschouwd. 
Vooraleer de evolutie van de Tg in deze polymeerelektrolyten te beschouwen in functie van
de zoutconcentratie, wordt in Tabel 7.10 een overzicht gegeven van de Tg van de
bestudeerde SPN die nog geen zout bevatten, bepaald via DSC. 
Tabel 7.10: Tg van PEO-rijke fase in SPN, bepaald via DSC.
bisM-PEO1500
80 wt% 90 wt% 
PMMA -40°C -49°C
P(tert-BMA) -48°C -49°C
P(n-BMA) -54°C -55°C
bisM-PEO1500 -60°C
Uit de evolutie van de Tg van de PEO-rijke fase in deze SPN blijkt opnieuw dat een
onderscheid dient te worden gemaakt naargelang het type poly(alkylmethacrylaat) in de
SPN. Naar analogie met wat in §7.6.2.2 wordt geconcludeerd voor een reeks SPN op basis
van bisM-PEO2000, kan uit de opschuiving van de Tg met stijgend PMMA-gehalte
geconcludeerd worden dat deze SPN een vrij compatibel fasegedrag vertonen, terwijl de
min of meer constante waarde voor de Tg bij veranderend gehalte P(tert-BMA) of P(n-
BMA) in de andere SPN veeleer duidt op fase-separatie in deze SPN.
Daarnaast kan uit de waarde die wordt bekomen voor de Tg van deze SPN die geen zout
bevatten, geconcludeerd worden dat het hier zeker voor de SPN op basis van PMMA en
P(tert-BMA) effectief een “meng”-Tg betreft. De waargenomen Tg ligt voor deze SPN
beduidend hoger dan de Tg voor het lineair bisM-PEO1500 (-60°C). 
Voor de SPN op basis van P(n-BMA) is het niet volledig duidelijk of het hier effectief een
mengfase betreft, dan wel een quasi-zuivere PEO-fase, aangezien ook de introductie van
knooppunten reeds een stijging van de Tg veroorzaakt (zie hoofdstuk 5). Anderzijds is het
op basis van de lagere Tg voor het homopolymeer P(n-BMA) in vergelijking met de andere
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poly(alkylmethacrylaten) wel degelijk te verwachten dat een mengfase op basis van dit
polymeer eveneens leidt tot een lagere waarde voor de Tg.
In Figuur 7.16 wordt de evolutie van de Tg in functie van de zoutconcentratie in de SPN op
basis van 80 of 90 wt% bisM-PEO1500 weergegeven. De hoeveelheid LiTFSI in het
netwerk wordt weergegeven aan de hand van het aantal mol lithium per kg netwerk. 
Figuur 7.16: Invloed van de  zoutconcentratie op de Tg ; 80wt% (x) en 90 wt%
( ) bisM-PEO1500.
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¾ Voor de SPN op basis van PMMA als tweede component wordt een duidelijk
verschil waargenomen in de Tg van de zoutloze SPN met 90 of 80 wt% PEO. De
evolutie van de Tg in functie van de zoutconcentratie verloopt echter gelijkaardig
voor beide SPN. Het toevoegen van zout aan deze SPN blijkt beide SPN op een
analoge manier  te beïnvloeden. 
¾ De evolutie van de Tg in de SPN op basis van P(tert-BMA) en P(n-BMA) blijkt
totaal verschillend te verlopen in vergelijking met de SPN op basis van PMMA.
Zoals in Tabel 7.10 reeds wordt weergegeven, wordt slechts een klein verschil
genoteerd voor de Tg van de zoutloze SPN naargelang het gehalte PEO. De stijging
van de Tg in functie van een stijgende zoutconcentratie verloopt bovendien op een
verschillende manier naargelang het PEO-gehalte in het SPN. Zowel voor de SPN
op basis van P(tert-BMA) als op basis van P(n-BMA) stijgt de Tg beduidend sneller
in functie van een stijgende zoutconcentratie voor de SPN die 80 wt% PEO
bevatten dan voor de SPN die 90 wt% PEO bevatten. 
Het onderscheid tussen de SPN op basis van PMMA enerzijds en de SPN op basis van
P(tert-BMA) en P(n-BMA) anderzijds kan opnieuw toegeschreven worden aan een
verschillende graad van faseseparatie in deze SPN.
De SPN op basis van PMMA kunnen als een compatibel systeem beschouwd worden. Dit
betekent dat in deze SPN slechts één mengfase voorkomt. Wanneer nu het zout wordt
geïntroduceerd in deze SPN wordt dit gelijkmatig verdeeld over de totale mengfase.
In de SPN op basis van P(tert-BMA) en P(n-BMA) is echter een PEO-rijke en een PEO-
arme mengfase aanwezig. De snellere stijging van de Tg in functie van de zoutconcentratie
in de SPN op basis van P(tert-BMA) en P(n-BMA) voor een lager PEO-gehalte, kan dan
een gevolg zijn van het feit dat er relatief een kleinere hoeveelheid PEO-rijke mengfase in
deze SPN aanwezig is, waarin de dissociatie van het LiTFSI-zout plaatsgrijpt.
Ter herinnering wordt nog even aangehaald dat de snellere stijging van de Tg met stijgende
zoutconcentratie in de SPN op basis van P(tert-BMA) en P(n-BMA) de ionaire
conductiviteit in deze SPN op een negatieve manier kan beïnvloeden.
7.7.2 Complexe Impedantie
In deze paragraaf wordt het principe geschetst dat wordt gehanteerd bij de bepaling van de
ionaire conductiviteit van de polymeerelektrolyten op basis van de SPN en LiTFSI. 
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De weerstand (R) van een systeem wordt volgens de Wet van Ohm gedefinieerd als de
verhouding tussen de aangelegde spanning (V) en de resulterende stroom (I):
I
VR = ( 7.12)
De conductiviteit van een systeem is omgekeerd evenredig met de weerstand van het
systeem en het verband tussen beide wordt als volgt weergegeven:
R.A
lσ = ( 7.13)
waarin : l = dikte van de polymeerelektrolyt
A = oppervlakte van de polymeerelektrolyt
Uit bovenstaande vergelijkingen zou geconcludeerd kunnen worden dat de conductiviteit
van een systeem kan worden bepaald door een spanning V aan te leggen aan het systeem
en de hieruit resulterende stroom te meten. Dergelijke metingen worden gelijkstroom-
metingen genoemd. 
Polymeerelektrolyten die op deze manier bestudeerd worden, zijn echter onderhevig aan
polarizatie-effecten. Bij deze experimenten wordt na verloop van tijd aan de kathode een
overmaat aan kationen en aan de anode een ondermaat aan kationen bekomen indien de
kationen de mobiele ionen in de elektrolyt zijn. Dit resulteert in een hoge startstroom, die
exponentieel afneemt in functie van de tijd.
 
Deze polarizatie-effecten kunnen vermeden worden door gebruik te maken van
wisselstroommetingen. Hierbij wordt een kleine wisselspanning aangelegd aan het systeem
en wordt de frequentie van de wisselspanning over een breed frequentiegebied gevarieerd. 
Bij dergelijke metingen geldt de algemenere vorm van de Wet van Ohm:
I
VZ* = ( 7.14)
waarin:  Z* = complexe impedantie
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De complexe impedantie kan opgesplitst worden in een reële term die het resistief deel van
de impedantie weergeeft en een imaginaire term die het capacitief deel van de impedantie
weergeeft; het verband tussen deze drie termen wordt weergegeven in Figuur 7.17.
Z* = Z’ + i.Z” ( 7.15)
Z’ = Z*.cosθ ( 7.16)
Z” = Z*.sinθ ( 7.17)
waarin : Z’ = resistief deel van de impedantie
Z” = capacitief deel van de impedantie
Figuur 7.17: Resistieve en capacitieve bijdrage van de complexe impedantie.
Bij de experimentele bepaling van de weerstand, en dus de conductiviteit, van een systeem
aan de hand van wisselstroom-metingen, wordt bij het aanleggen van een kleine
wisselspanning met variërende frequentie, voor elke frequentie een specifieke waarde voor
de complexe impedantie bekomen. Wanneer deze waarden grafisch worden uitgezet in een
zogenaamde “Nyquist”-grafiek (Figuur 7.18), kan via extrapolatie de weerstand van het
bestudeerde systeem worden bepaald. Wanneer de hoek θ de waarde 0 nadert, d.i. wanneer
de wisselstroom-situatie de gelijkstroom-situatie benadert, wordt de complexe impedantie
namelijk gelijk aan de weerstand R van de polymeerelektrolyt. 
Z” = Z*.sinθ
θ
Z*
Z’ = Z*.cosθ
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Figuur 7.18: Nyquist-grafiek voor de bepaling van R via wisselstroommetingen.
De wisselstroommetingen worden over een breed temperatuursgebied uitgevoerd onder
vacuüm. De experimentele details worden weergegeven in §9.8.8.
7.7.3 Ionaire conductiviteit in polymeerelektrolyten op basis van SPN
In deze paragraaf wordt de ionaire conductiviteit, bekomen via bepaling van de complexe
impedantie, in functie van de temperatuur beschouwd voor de polymeerelektrolyten op
basis van SPN met 80 of 90 wt% bisM-PEO1500 en drie types poly(alkylmethacrylaat).
Voor de uitvoering van deze experimenten werd samengewerkt met het Laboratoire MPI-
LPR van Prof. Ph. Guégan, aan de Université d’Evry-Paris. 
Bij de evaluatie van de ionaire conductiviteit van een polymeerelektrolyt wordt meestal
gebruik gemaakt van een zogenaamde Arrheniusgrafiek, waarbij de logaritme van de
conductiviteit wordt uitgezet in functie van de inverse waarde van de temperatuur. Voor de
verduidelijking van de term Arrheniusgrafiek wordt verwezen naar §7.4 waar de
opsplitsing van polymeerelektrolyten in drie verschillende types, naargelang de evolutie
van de ionaire conductiviteit in functie van de temperatuur, wordt verduidelijkt aan de
hand van de theorie betreffende het conductiviteitsmechanisme. Indien in de
Arrheniusgrafiek een lineair verband wordt waargenomen, wordt het
conductiviteitsmechanisme hoofdzakelijk gedomineerd door het “springen” van de ionen
van de ene site naar de volgende site. Indien een niet-lineair verband wordt waargenomen,
Voor θ → 0 : Z* ≈ Z’ => R
Z’
Z” Hogefrequentie Lagefrequentie
x
x
xx
xx
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wordt het conductiviteitsmechanisme ten dele of grotendeels bepaald door de beweging
van de polymeerketens en door het vrij volume in de polymeerelektrolyt.
In eerste instantie worden een SPN op basis van 80 wt% bisM-PEO1500 en 20 wt% P(tert-
BMA) en een SPN op basis van 90 wt% bisM-PEO1500 en 10 wt% P(n-BMA) bestudeerd.
In Figuur 7.19 wordt voor het SPN op basis van 80 wt% bisM-PEO1500 en 20 wt% P(tert-
BMA) de evolutie van de ionaire conductiviteit in functie van de zoutconcentratie
geïllustreerd bij verschillende temperaturen. In §7.5.3 wordt vermeld dat bij de bereiding
van polymeerelektrolyten een zogenaamde “optimale” zoutconcentratie bestaat. Vooral bij
hogere temperatuur wordt duidelijk dat de ionaire conductiviteit inderdaad in eerste
instantie stijgt met stijgende temperatuur, maar dat vanaf een bepaalde zoutconcentratie de
conductiviteit van de polymeerelektrolyt opnieuw begint te dalen. 
Figuur 7.19: Evolutie van de ionaire conductiviteit in functie van de zout-
concentratie in SPN op basis van 80 wt% bisM-PEO1500 en 20 wt%
P(tert-BMA) bij verschillende temperaturen.
Ook voor de andere SPN die verder nog aan bod komen werd een dergelijke evaluatie van
de conductiviteit in functie van de zoutconcentratie steeds uitgevoerd. Op basis hiervan
wordt de optimale zoutconcentratie geselecteerd, die dan wordt weergegeven in een
Arrheniusgrafiek. Aan de hand van deze grafiek kan tenslotte de ionaire conductiviteit van
de polymeerelektrolyten geëvalueerd worden.
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In Figuur 7.20 wordt voor deze twee bestudeerde SPN de ionaire conductiviteit
weergegeven in een Arrheniusgrafiek. Het is duidelijk dat geen lineair verband wordt
waargenomen tussen de logaritme van de ionaire conductiviteit en de inverse waarde van
de temperatuur. Dit wijst erop dat in deze SPN de ionaire conductiviteit voornamelijk zal
plaatsgrijpen onder invloed van een beweging van de polymeerketens, of een herverdeling
van het vrij volume.
In het kader van een mogelijke toepassing van polymeerelektrolyten in batterijen, wordt bij
de evaluatie van de ionaire conductiviteit in polymeerelektrolyten veel belang gehecht aan
de waarde voor de conductiviteit bij kamertemperatuur. 
Wanneer in de literatuur de waarden voor de ionaire conductiviteit bij kamertemperatuur in
enkele andere PEO-gebaseerde systemen worden beschouwd, wordt bijvoorbeeld een
waarde van ongeveer 10-6 S cm-1 bekomen voor PEO-gebaseerde netwerken met urethaan-
vernettingspunten60 en van 2.10-5 S cm-1 voor semi-IPNs op basis van PEO en
polysiloxaan61.
Voor het SPN op basis van 80 wt% bisM-PEO1500 en 20 wt% P(tert-BMA) wordt een
waarde van ongeveer 10-6 S.cm-1 bekomen voor de ionaire conductiviteit bij
kamertemperatuur, wat een behoorlijke waarde is voor polymeerelektrolyten op basis van
PEO. 
Voor het SPN op basis van 90 wt% bisM-PEO1500 en 10 wt% P(n-BMA) wordt trouwens
een nog hogere waarde wordt bekomen voor de ionaire conductiviteit bij
kamertemperatuur, namelijk ongeveer 10-5 S.cm-1. Een dergelijke waarde behoort tot de
hoogste conductiviteiten die werden gemeten voor een methacrylaat/PEO-gebaseerd
netwerk62.  
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Figuur 7.20: Arrhenius-grafiek voor twee verschillende SPN op basis van bisM-
PEO1500.
Op basis van deze hoopgevende resultaten werd een tweede reeks SPN gesynthetiseerd
voor de ionaire conductiviteitsexperimenten. Bij de synthese van deze tweede reeks SPN
werd een lichte wijziging van de reactiecondities doorgevoerd, waarbij enerzijds de
hoeveelheid solvent en anderzijds de manier waarop het reactiemengsel tussen de
glasplaten werd gebracht, werd veranderd (zie hoofdstuk 9). Blijkbaar worden op deze
manier de eigenschappen van de SPN beïnvloed, wat zich uit in een lagere waarde voor de
ionaire conductiviteit van deze SPN (zie verder). Momenteel is een meer gedetailleerd
onderzoek aan de gang om de invloed van de synthesemethode op de fysicochemische
eigenschappen van de SPN na te gaan.
Omdat aan de hand van deze extra experimenten de invloed van de verschillende types
poly(alkylmethacrylaat) in de SPN op de ionaire conductiviteit kan worden aangetoond,
worden hier toch enkele van de resultaten weergegeven. Dit impliceert dan wel dat de
absolute waarde voor de ionaire conductiviteit van deze systemen niet rechtstreeks
vergeleken kan worden met de twee voorgaande experimenten. 
-7
-6
-5
-4
-3
2.5 2.7 2.9 3.1 3.3 3.5
1000/T (K-1)
log σ 
(S.cm-1)
10wt% P(n-BMA)
20 wt% P(tert-BMA)
kamerT
Gesegmenteerde polymeernetwerken
-209-
In Figuur 7.21 wordt voor SPN op basis van 90wt% bisM-PEO1500 en 10wt%
poly(alkylmethacrylaat) de invloed van het type poly(alkylmethacrylaat) op de ionaire
conductiviteit nagegaan. Opnieuw wordt de conductiviteit uitgezet in een
Arrheniusgrafiek. 
Figuur 7.21: Ionaire conductiviteit voor SPN op basis van 90wt% bisM-PEO1500
en 10wt% poly(alkylmethacrylaat).
Voor de SPN op basis van P(n-BMA) en P(tert-BMA) wordt een niet-lineair verband
bekomen (idem Figuur 7.20) voor de evolutie van de logaritme van de conductiviteit in
functie van de inverse waarde van de temperatuur, terwijl voor het SPN op basis van
PMMA een lineair verband wordt waargenomen. 
Dit betekent dat de ionaire conductiviteit in de SPN op basis van P(n-BMA) en P(tert-
BMA) volgens het mechanisme op basis van het vrij volume zal plaatsgrijpen, terwijl bij
de SPN op basis van PMMA vooral het “springen” van de ionen de conductiviteit zal
veroorzaken (zie §7.4). 
Dit verschil in ionair conductiviteitsmechanisme kan opnieuw worden toegeschreven aan
het verschil in fasegedrag tussen deze SPN. In het SPN op basis van PMMA, dat een
compatibel fasegedrag vertoont, moet de ionaire conductiviteit plaatsgrijpen in de
mengfase. De SPN op basis van P(n-BMA) en P(tert-BMA) daarentegen vertonen een
meer heterogeen fasegedrag, wat resulteert in een PEO-rijkere fase en een PEO-armere
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fase, waarbij de ionaire conductiviteit dan hoofdzakelijk kan plaatsgrijpen in de PEO-
rijkere fase. 
De waarden voor de ionaire conductiviteit in de SPN op basis van 10wt% PMMA of P(n-
BMA) blijken vrij analoog te zijn. De conductiviteit in de SPN op basis van 10wt% P(tert-
BMA) is echter beduidend lager. Vermoedelijk kan deze lagere waarde toegeschreven
worden aan een combinatie van het mechanisme volgens hetwelk de ionaire conductiviteit
plaatsgrijpt en  de hogere Tg t.o.v. de SPN met P(n-BMA).
Wanneer tenslotte de conductiviteit vergeleken wordt voor polymeerelektrolyten op basis
van SPN met 90 of 80 wt% bisM-PEO1500 en 10 of 20 wt% PMMA of P(n-BMA), kan in
de eerste plaats een duidelijke daling worden waargenomen bij dalende PEO-fractie (zie
Figuur 7.22). Aangezien het precies de PEO-component is die verantwoordelijk is voor de
ionair-conductieve karakteristieken van de polymeerelektrolyten, is dit een logische
waarneming. 
Figuur 7.22: Ionaire conductiviteit voor SPN op basis van 90 of 80 wt% bisM-
PEO1500 en 10 of 20 wt% PMMA of P(n-BMA).
Opmerkelijk is dat, ondanks een vergelijkbare ionaire conductiviteit voor de
polymeerelektrolyten op basis van de SPN met 90 wt% PEO en 10 wt% P(n-BMA)
enerzijds of PMMA anderzijds, er een duidelijk verschil merkbaar is voor de
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polymeerelektrolyten op basis van de SPN met 80 wt% PEO. Vermoedelijk dient de
oorzaak hiervoor opnieuw gezocht te worden in de combinatie van een lagere Tg voor de
SPN op basis van P(n-BMA) en het verschillend mechanisme voor de ionaire
conductiviteit in beide SPN. 
7.7.4 Besluit
Wanneer SPN als polymeermatrix fungeren in polymeerelektrolyten, blijkt dat er een
duidelijke invloed merkbaar is van de componenten waaruit het SPN is opgebouwd, meer
specifiek van het type poly(alkylmethacrylaat), op de ionaire conductiviteit van de
polymeerelektrolyt. SPN op basis van P(n-BMA) als tweede component, naast de
hoofdcomponent PEO, leiden tot polymeerelektrolyten met de hoogste ionaire
conductiviteit. De polymeerelektrolyten op basis van de SPN met P(tert-BMA) als tweede
component bezitten de laagste ionaire conductiviteit. De PMMA-bevattende
polymeerelektrolyten situeren zich middenin.
Dit verschil in ionaire conductiviteit wordt toegeschreven aan enerzijds het verschillend
mechanisme waarmee de ionaire conductiviteit plaatsgrijpt in de SPN als gevolg van een
verschillend faseseparatiegedrag en anderzijds aan het verschil in Tg van de SPN als
gevolg van een verschillende Tg van de homopolymeercomponenten in de SPN.
7.8 PALS-studie van enkele SPN
7.8.1 Inleiding
Voor zover bekend werd tot op heden geen PALS-onderzoek uitgevoerd van SPN.
Omwille van de lange tijdsduur van één PALS-experiment is het onmogelijk om alle
gesynthetiseerde SPN te bestuderen. Net als bij de analyse van de thermisch-mechanische
eigenschappen van de SPN (zie §7.6.2), wordt geopteerd voor de evaluatie van de SPN
waarin bisM-PEO2000 fungeert als bismacromonomeer en waarbij de gewichtsverhouding
bisM-PEO2000 ten opzichte van poly(alkylmethacrylaat) wordt gevarieerd van 80/20 tot
20/80.
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Op basis van wat wordt beschreven in hoofdstukken 4, 5 en 6 met betrekking tot de
betekenis van de analyseparameter I3, wordt duidelijk aangetoond dat het niet mogelijk is
via deze parameter eenduidige informatie met betrekking tot de vrij-volume-eigenschappen
van het bestudeerde polymeer te bekomen. In dit hoofdstuk wordt daarom niet langer
stilgestaan bij de evolutie van I3 in functie van de samenstelling van de SPN, maar gaat alle
aandacht uit naar de evolutie van de parameter τ3 in functie van de temperatuur en in
functie van de samenstelling van de SPN.
7.8.2 Temperatuurscyclus
Bij de PALS-metingen wordt opnieuw een temperatuurscyclus uitgevoerd onder vacuüm.
Vooraleer de PALS-meting te beginnen, wordt het SPN gedurende 1 uur bij 100°C
gebracht, waarna met een snelheid van 10°C.min-1 wordt afgekoeld tot –100°C. Vanaf deze
temperatuur wordt bij elke meettemperatuur gedurende 6 uur gemeten en wordt om de
10°C een meting uitgevoerd. De opwarmsnelheid tussen de verschillende
meettemperaturen bedraagt 1°C.min-1.
Analyse van de experimentele data gebeurt met behulp van het LT-analyseprogramma.
Omdat opnieuw slechts een relatief laag aantal tellen wordt bekomen in elk
levensduurspectrum, gebeurt de analyse in drie componenten. Oorspronkelijk was het de
bedoeling om via de PALS-studie na te gaan of de faseseparatie, die hoofdzakelijk bij de
SPN op basis van P(tert-BMA) en P(n-BMA) plaatsgrijpt, zich in de PALS-analyse zou
uiten onder de vorm van een extra, vierde levensduurcomponent, maar een dergelijke
analyse bleek niet mogelijk.
7.8.3 Invloed van wijzigend gewichtsgehalte bisM-PEO2000 
In eerste instantie wordt voor de SPN op basis van de verschillende types
poly(alkylmethacrylaat) nagegaan hoe τ3 in functie van de temperatuur evolueert in functie
van het gewichtsgehalte bisM-PEO2000 dat in het SPN geïncorporeerd is.
In Figuur 7.23 wordt de evolutie van τ3 in functie van de temperatuur weergegeven voor de
verschillende SPN in functie van een variërend gewichtsgehalte bisM-PEO2000.
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¾ Wanneer de SPN op basis van PMMA beschouwd worden, weerspiegelt de
stijgende waarde voor τ3 met dalend PEO-gehalte in het lage temperatuursgebied
de evolutie in de samenstelling van de mengfase. Deze trend, waarbij een hoger
alkylmethacrylaatgehalte aanleiding geeft tot een hogere waarde voor τ3 bij lage
temperatuur, wordt eveneens waargenomen voor beide andere types
poly(alkylmethacrylaat). Hieruit blijkt dat de alkylzijketen van het
poly(alkylmethacrylaat) aanleiding geeft tot een relatief groter vrij volume dan de
ethyleenoxide-eenheden. Dat deze trend in de SPN op basis van P(n-BMA) iets
minder uitgesproken is, kan vermoedelijk toegeschreven worden aan de lagere Tg
van deze SPN.
¾ Opmerkelijk is dat naargelang het PEO-gehalte in de SPN de τ3-T-curve een
verschillende vorm blijkt te vertonen. Voor de SPN met een laag PEO-gehalte
wordt de klassieke trend waargenomen, zoals die ondermeer in hoofdstuk 5 reeds
werd weergegeven bij de evaluatie van homopolymeernetwerken.
De τ3-T-curven voor SPN met een hoger PEO-gehalte vertonen veeleer een S-
vorm. Dit kan een gevolg zijn van de beduidend lagere Tg van deze SPN, die
resulteert in een snellere stijging van τ3 bij lagere temperatuur. Vanaf een bepaalde
temperatuur kan dan geen verdere stijging in τ3 meer plaatsgrijpen, wat resulteert in
een afvlakking van de curve.
¾ Tenslotte dient nog opgemerkt te worden dat in het intermediaire
temperatuursgebied de trend waarbij τ3 stijgt met dalend PEO-gehalte bij een
bepaalde meettemperatuur, niet wordt waargenomen, of zelfs omkeert. Dit is een
gevolg van het feit dat de SPN met stijgend PEO-gehalte een lagere Tg bezitten. Dit
betekent dat bij een bepaalde meettemperatuur bepaalde SPN, afhankelijk van het
PEO-gehalte, zich reeds boven de Tg zullen bevinden, terwijl andere SPN zich nog
beneden de Tg bevinden. Aangezien vanaf de Tg een sterkere stijging in τ3 wordt
waargenomen met stijgende temperatuur (zie ondermeer hoofdstuk 5), kan in dit
intermediaire temperatuursgebied tijdelijk een dergelijke variatie in τ3 naargelang
het PEO-gehalte worden waargenomen.
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Figuur 7.23: Evolutie van τ3 in functie van T en in functie van gewichtsgehalte
PEO voor SPN op basis van bisM-PEO2000 / poly(alkylmethacrylaat)
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7.8.4 Invloed van type poly(alkylmethacrylaat)
In Figuur 7.24 wordt nagegaan in welke mate het type poly(alkylmethacrylaat) in de SPN
de evolutie van τ3 beïnvloedt. Hiertoe wordt τ3 in functie van de temperatuur vergeleken
voor twee reeksen SPN die eenzelfde gewichtsgehalte PEO bevatten (80wt% of 20wt%) en
waarbij het poly(alkylmethacrylaat) wordt gevarieerd. 
¾ In de SPN met slechts 20wt% bisM-PEO2000, en dus 80 wt%
poly(alkylmethacrylaat), wordt voor de SPN op basis van P(tert-BMA) en P(n-
BMA) een beduidend hogere waarde voor τ3 waargenomen dan voor de SPN op
basis van PMMA. Dit kan toegeschreven worden aan de volumineuzere zijketen in
het P(tert-BMA) en P(n-BMA). De SPN op basis van P(tert-BMA) bezitten
overigens bij lage en bij hoge temperatuur een hogere waarde voor τ3 dan de SPN
op basis van P(n-BMA). Vermoedelijk is dit een gevolg van de grotere starheid van
de tert-butyl-zijgroep in vergelijking met de n-butyl-zijgroep (zie ook Tg van de
respectievelijke homopolymeren).
¾ Wanneer de absolute waarde voor τ3 wordt beschouwd voor de SPN met 80 wt%
bisM-PEO2000 wordt opnieuw voor de SPN op basis van P(tert-BMA) de hoogste
waarde voor τ3 genoteerd. Opmerkelijk is dat in het hoge temperatuursgebied,
niettegenstaande de langere alkylzijketen, weinig onderscheid merkbaar is voor τ3
in de SPN op basis van P(n-BMA) en in de SPN op basis van PMMA. 
Dit onderscheid in het gedrag van τ3 is vooral een gevolg van de daling van de
absolute waarde van τ3 bij hoge temperatuur met dalend PEO-gehalte in de SPN op
basis van P(n-BMA), terwijl de waarde voor τ3 in de SPN op basis van PMMA in
dit temperatuursgebied quasi constant blijft.
¾ Wanneer de absolute waarde van τ3 bij kamertemperatuur voor de SPN met de
verschillende types poly(alkylmethacrylaat) en met 80 wt% bisM-PEO wordt
beschouwd, wordt de tegenovergestelde trend waargenomen als wat zou kunnen
worden verwacht op basis van de ionaire conductiviteitsexperimenten van deze
SPN. De grootste waarde voor τ3 correspondeert met het SPN met de laagste
conductiviteit (P(tert-BMA)) en vice versa. Blijkbaar bestaat voor deze SPN geen
eenduidige relatie tussen de resulaten bekomen via deze beide experimenten.
Vermoedelijk is ook dit opnieuw een gevolg van het verschillend fasegedrag in
deze SPN.
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Figuur 7.24: Evolutie van τ3 in functie van T en in functie van type
poly(alkylmethacrylaat).
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7.9 Besluit
In dit hoofdstuk wordt de synthese en karakterisatie van een reeks SPN op basis van PEO
en drie types poly(alkylmethacrylaat) beschreven. 
Uit de thermisch–mechanische analyse van deze SPN blijkt duidelijk dat de
fysicochemische eigenschappen van deze materialen, i.e. fasegedrag en kristalliniteit, sterk
afhankelijk zijn van de verschillende types componenten en hun respectievelijke
gewichtsverhoudingen in het SPN. 
Wanneer de ionair-conductieve eigenschappen van enkele SPN worden onderzocht, blijkt
dat de SPN op basis van P(n-BMA) als copolymeer de hoogste conductiviteit vertonen,
gevolgd door de SPN op basis van PMMA. De SPN op basis van P(tert-BMA) vertonen
een beduidend lagere conductiviteit.
Wanneer tenslotte enkele SPN via PALS worden bestudeerd, blijkt τ3 eveneens duidelijk
afhankelijk van zowel het type poly(alkylmethacrylaat) als van de respectievelijke
gewichtsverhoudingen van de componenten in het SPN. Dit uit zich enerzijds in een
verschillende vorm in de τ3-T-curve en anderzijds in een duidelijk verschillende absolute
waarde van τ3.
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HOOFDSTUK 8 CONCLUSIE
In een eerste deel van deze thesis werd het ontstaan en het gebruik van het vrij-
volumeconcept in de polymeerchemie geschetst. Hierbij werd ondermeer gewezen op het
belang van dit concept bij de interpretatie van fysicochemische eigenschappen van
polymeren.
Na een kort overzicht van enkele meettechnieken die tot op heden gebruikt werden voor de
indirecte bepaling van het vrij volume, werd in hoofdstuk 4 het principe van de PALS-
techniek geschetst. 
Bij de aanvang van deze doctoraatsthesis werd de PALS-techniek beschouwd als een
methode bij uitstek om op een rechtstreekse manier informatie met betrekking tot het vrij
volume in polymeren te bekomen. In de loop van de voorbije 5 jaar is evenwel een
kentering in dit onderzoeksdomein ontstaan. Via deze thesis wilden we de mogelijkheden
en de beperkingen van de PALS-techniek voor de studie van polymeermaterialen in kaart
brengen.
In hoofdstuk 4 werd de courante betekenis van de PALS-analyseparameters τ3 en I3
verduidelijkt. De betekenis van I3 werd in de loop van dit doctoraatsonderzoek steeds meer
in twijfel getrokken. Dit werd in eerste instantie geïllustreerd aan de hand van enkele
voorbeelden uit de literatuur; verderop in deze thesis werden ook de eigen meetresultaten
hiermee in verband gebracht.
In het tweede deel van deze thesis werd aan de hand van de PALS-evaluatie van
verscheidene polymeermaterialen nagegaan in welke mate de PALS-analyseparameters
worden beïnvloed door polymeerspecifieke parameters en in hoeverre deze parameters
gecorreleerd kunnen worden met het vrij volume in polymeren.
In eerste instantie werd bij de evaluatie van een reeks lineaire homopolymeren de invloed
nagegaan van het moleculair gewicht en de polydispersiteit van het polymeer op een
PALS-analyse bij kamertemperatuur. Bij deze meettemperatuur, die beduidend lager is dan
de Tg van het onderzochte polymeer, bleken deze parameters weinig invloed te hebben op
het analyseresultaat.
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De invloed van de vernettingsgraad in homopolymeernetwerken werd voor twee types
netwerken beschouwd. DMA-analyses van deze netwerken toonden een verschuiving van
de glastransitie naar hogere temperatuur en een verbreding van het transitiegebied met
stijgende vernettingsgraad. Bij de PALS-analyse van deze homopolymeernetwerken kon in
de evolutie van τ3 in functie van de temperatuur ter hoogte van de glastransitie een knik in
de curve worden waargenomen. 
Onafhankelijk van de methode die werd gebruikt voor bepaling van de Tg (DMA, DSC,
PALS), werd een stijgende trend in de Tg waargenomen met stijgende vernetting. De mate
waarin de Tg steeg, bleek echter wel degelijk afhankelijk van de gebruikte meettechniek.
Dit werd toegeschreven aan het feit dat de gebruikte technieken eenzelfde fenomeen op
een verschillende schaal detecteren en vormt aldus een illustratie van het zogenaamde
“microscopisch” karakter van de PALS-techniek in tegenstelling tot het macroscopisch
karakter van DMA. 
Daarnaast bleek dat de evolutie van τ3 boven de Tg in functie van de vernettingsgraad in
verband gebracht kon worden met de viscoëlastische eigenschappen van het polymeer,
meer specifiek met de waarde voor E’ ter hoogte van het rubberplateau, bekomen via
DMA. 
De evolutie van I3 in functie van de temperatuur bleek in tegenstelling tot τ3 voor de PS-
netwerken afhankelijk van de gevolgde meetcyclus. Voor deze netwerken werd bovendien
de zogenaamde “V-vorm” in de I3-T-curve waargenomen, in tegenstelling tot de I3-T-curve
voor de PMMA-netwerken. Het onderscheid in de evolutie van I3 voor beide types
netwerken werd toegeschreven aan een verschillende polariteit van deze netwerken.
Dit onderzoek vormde aldus een eerste illustratie van de heersende discussie omtrent de
betekenis van de analyseparameter I3. Deze parameter werd jarenlang beschouwd als een
maat voor het aantal vrij-volume-holten in een polymeer. Op basis van verscheidene
experimentele waarnemingen kan deze definitie evenwel niet meer geaccepteerd worden.
Ondanks het feit dat enkele onderzoeksgroepen nog steeds blijven gebruik maken van deze
oude definitie, werd hieromtrent ondertussen toch min of meer een consensus bereikt.  
In hoofdstuk 6 werd een reeks statistische EVA-copolymeren onderzocht. Voor een tweetal
copolymeren werd de permeabiliteit van CO2 bestudeerd. Hieruit bleek dat deze
permeabiliteit vooral gecontroleerd wordt door de solubiliteit van CO2 in het polymeer in
plaats van door de diffusiviteit. Correlatie met het vrij volume in de EVA-copolymeren
bleek dus niet mogelijk.
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De EVA-copolymeren werden met behulp van TGA, DMA en DSC gekarakteriseerd.
Hieruit bleek dat de EVA-copolymeren kunnen worden opgesplitst in een groep
semikristallijne polymeren (laag VA-gewichtsgehalte) en een groep amorfe polymeren.
De invloed van het VA-gehalte in de EVA-copolymeren op τ3 en I3 werd onderzocht. Hier
bleek τ3 te veranderen in functie van het VA-gehalte in de groep amorfe polymeren, terwijl
voor de semikristallijne polymeren veel minder variatie werd waargenomen. 
Voor de evolutie van I3 in functie van het VA-gehalte gold precies het tegenovergestelde:
voor de semikristallijne EVA-copolymeren werd een duidelijk onderscheid waargenomen
naargelang het VA-gehalte, terwijl deze parameter voor de amorfe polymeren quasi-
onveranderlijk was.
Bij de PALS-analyse van deze copolymeren werd uitgebreid stilgestaan bij de invloed van
de experimentele meetomstandigheden op de PALS-analyseparameters. Hierbij bleek het
gedrag van I3 sterk te variëren, terwijl τ3 niet veranderde. Aldus werd nogmaals
aangetoond dat I3 niet langer beschouwd mag worden als een maat voor het aantal vrij-
volume-holten. Dit impliceert dat bij de PALS-evaluatie van een polymeermateriaal nog
uitsluitend informatie die vervat zit in τ3 kan worden aangewend. τ3 blijkt namelijk veel
minder gevoelig voor een wijziging van de experimentele omstandigheden, zodat het
mogelijk wordt om resultaten van verschillende onderzoeksgroepen met betrekking tot
eenzelfde polymeer te vergelijken. Dit is uiteraard een belangrijke voorwaarde om te
komen tot een “bruikbare” techniek.
In het laatste hoofdstuk werd tenslotte een reeks gesegmenteerde polymeernetwerken
(SPN) onderzocht, die een PEO-component en een poly(alkylmethacrylaat)-component
bevatten. Er werden, hoofdzakelijk op basis van een verschillend volumineus karakter van
de alkylgroep, drie verschillende alkylzijketens geselecteerd, namelijk methyl, n-butyl en
tert-butyl.
De thermomechanische eigenschappen van deze SPN werden onderzocht met behulp van
DMA en DSC. De variatie van de componenten (type alkylmethacrylaat en moleculair
gewicht van het PEO) evenals de gewichtsverhoudingen bleken een duidelijke invloed te
hebben op zowel de faseseparatie als de kristalliniteit van de SPN. Zowel de faseseparatie
als de kristalliniteit stijgen met stijgend PEO-gehalte in de SPN. Bovendien bezitten de
SPN op basis van poly(n-butylmethacrylaat) als copolymeer de hoogste graad van
faseseparatie en kristalliniteit, terwijl de SPN op basis van poly(methylmethacrylaat) als
copolymeer het minst faseseparatie en kristalliniteit vertonen.
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Bij de studie van de ionaire conductiviteit van enkele polymeerelektrolyten op basis van
deze SPN bleek dat SPN op basis van poly(n-butylmethacrylaat) als copolymeer de
hoogste conductiviteit vertonen, terwijl deze op basis van poly(tert-butylmethacrylaat) een
beduidend lagere conductiviteit bezitten.
Bij de PALS-analyse van deze SPN tenslotte werd nog enkel de evolutie van τ3
beschouwd. Deze varieerde duidelijk naargelang de gewichtsverhouding van de beide
componenten evenals van het type poly(alkylmethacrylaat) in de SPN. Voor de drie types
poly(alkylmethacrylaat) werd bij lage temperatuur een dalende waarde voor τ3
waargenomen bij stijgend PEO-gehalte als gevolg van de verminderde invloed van de
alkylzijketen, die aanleiding geeft tot een hogere waarde voor τ3 dan de ethyleenoxide-
eenheden, als gevolg van het volumineuzere karakter van de alkylgroep.
Ook wanneer de waarde voor τ3 voor de verschillende types poly(alkylmethacrylaat) werd
vergeleken in SPN met een hoog alkylmethacrylaatgehalte, was de invloed van het
volumineuze karakter van de alkylzijketen duidelijk merkbaar. Voor de SPN op basis van
poly(n-butylmethacrylaat) en poly(tert-butylmethacrylaat) was de waarde voor τ3
beduidend hoger dan voor het SPN op basis van polymethylmethacrylaat.
Afsluitend kan gesteld worden dat de oorspronkelijke “euforie” omtrent het gebruik van de
PALS-techniek bij de studie van het vrij volume in polymeren enigszins bekoeld is. Voor
de in deze thesis bestudeerde systemen kon in bepaalde gevallen een correlatie worden
aangeduid tussen de evolutie in een polymeerspecifieke parameter, zoals
vernettingsdichtheid, polariteit, chemische samenstelling, enerzijds en de waarde voor τ3
anderzijds. In dit werk werd evenwel eenduidig aangetoond dat vooral bij de interpretatie
van de analyseparameter I3 grote voorzichtigheid geboden is.
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HOOFDSTUK 9 EXPERIMENTEEL GEDEELTE
9.1 Zuivering van solventen en reagentia
Tolueen
Tolueen (kpt. = 110°C, d = 0.865 g.ml-1) wordt gedurende 2 uur gedroogd door reflux op
natriumdraad. Na destillatie wordt het solvent bewaard op natriumdraad in aanwezigheid
van benzofenon. Voor gebruik wordt het solvent eerst gekookt onder terugvloeikoeling tot
een diepe blauwkleuring wordt bekomen en vervolgens gedestilleerd.
Dichloormethaan (CH2Cl2)
1l CH2Cl2 (kpt. = 40°C, d = 1.325 g.ml-1) wordt 3 maal geëxtraheerd met 40 ml zuiver
zwavelzuur en 3 maal gewassen met een geconcentreerde NaOH-oplossing. Na wassen met
gedestilleerd water tot neutrale pH wordt het gezuiverde CH2Cl2 gedurende verschillende
uren gedroogd op magnesiumsulfaat. Na filtratie wordt het gedurende 2 uur gekookt onder
terugvloeikoeling op CaH2, waarna het gedestilleerd wordt onder N2-atmosfeer. CH2Cl2
wordt bewaard op CaH2 en juist voor gebruik opnieuw gedestilleerd.
Acetonitrile (CH3CN)
CH3CN (kpt. = 81-82°C, d = 0.786 g.ml-1) wordt via koken onder terugvloeikoeling
gedroogd op CaH2, waarna het voor gebruik wordt gedestilleerd.
Styreen
Styreen (M.G. = 104.15 g.mol-1, kpt. = 145-146°C, d = 0.909 g.ml-1) wordt gezuiverd door
vacuümdestillatie in de aanwezigheid van fenothiazine als inhibitor.
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Divinylbenzeen (DVB)
100g DVB (M.G. = 130.19 g.mol-1, d = 0.914 g.ml-1) wordt opgelost in 50ml tolueen. Aan
de oplossing wordt langzaam 30g Cu(I)Cl toegevoegd. Na 1 uur roeren wordt het product
afgezonderd door filtratie. Het groene residu wordt 3 maal gewassen met 100ml tolueen.
Na toevoegen van 1g hydrochinon als inhibitor wordt de oplossing tot 80°C verwarmd,
waarna het neerslag warm wordt afgefiltreerd. Het residu wordt gewassen met warme
tolueen. Vervolgens wordt het tolueen verwijderd uit het filtraat door rotavaporatie, waarna
DVB omgekristalliseerd wordt in koude methanol.
Methylmethacrylaat (MMA)
MMA (M.G. = 100.12 g.mol-1, kpt. = 100°C, d = 0.936 g.ml-1) wordt gedurende 3 uur via
koken onder terugvloeikoeling gedroogd op CaH2 in de aanwezigheid van fenothiazine als
inhibitor. Na destillatie wordt MMA onder stikstofatmosfeer bewaard op moleculaire
zeven bij 3°C.
Triëthylamine
Triëthylamine wordt via koken onder terugvloeikoeling gedroogd op CaH2, waarna het
voor gebruik wordt gedestilleerd.
Methacryloylchloride (MAC)
MAC (M.G. = 104.54 g.mol-1, kpt. = 95-96°C, d = 1.070 g.ml-1) wordt gezuiverd door
destillatie in de aanwezigheid van fenothiazine.
n-butylmethacrylaat en tert-butylmethacrylaat
n-BMA (M.G. 142.2 g.mol-1, kpt. = 160-163°C, d = 0.894 g.ml-1) en tert-BMA (M.G.
142.2 g.mol-1, kpt. = 132°C, d = 0.875 g.ml-1) worden gezuiverd door vacuümdestillatie in
de aanwezigheid van fenothiazine als inhibitor.
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9.2 Anionische polymerisatie van styreen
In een drienekkolf van 250ml, voorzien van een magnetische roervlo, worden 100ml
tolueen en 10ml styreen gemengd en drie maal ontgast (invriezen, ontgassen, ontdooien).
De kolf wordt in een ijsbad geplaatst en er wordt, naargelang het gewenste moleculair
gewicht, xml n-butyllithium toegevoegd als initiator. Het reactiemengsel kleurt oranje.
Daarna wordt de kolf in een waterbad bij 50°C geplaatst en polymerisatie grijpt plaats
gedurende 1 uur.
De reactie wordt getermineerd met 1ml methanol, waardoor de oranje kleur verdwijnt.
Het reactiemengsel wordt geprecipiteerd in 400ml methanol. Het neerslag wordt
afgefiltreerd, gewassen en gedroogd onder vacuüm.
9.3 Radicalaire polymerisatie van styreen
5 ml styreen wordt samen met een variërend gewichtspercentage (0.5 tot 3wt%) AIBN
onder stikstofatmosfeer in een polymerisatiebuis gebracht. Dit mengsel wordt drie maal
ontgast, waarna de polymeerbuis wordt dichtgebrand onder vacuümatmosfeer. De
polymerisatie grijpt plaats gedurende 12 uur bij 90°C.
Na de polymerisatie wordt het polymeer opgelost in tolueen, geprecipiteerd in MeOH,
afgefiltreerd en gedroogd. 
9.4 Synthese van homopolymeernetwerken
In een drooggevlamde tweenekkolf van 25ml wordt onder stikstofatmosfeer 5ml
monomeer (MMA of styreen) gebracht, samen met een variërend gewichtspercentage
vernetter (EGDMA of DVB) en 1wt% BPO. Na roeren en drie maal ontgassen wordt het
reactiemengsel tussen twee glasplaten gespoten die, naargelang de gewenste dikte van het
netwerk, op een welbepaalde afstand van elkaar worden gehouden met behulp van een
siliconespacer (2 mm). De polymerisatie wordt uitgevoerd gedurende 3 uur bij 60°C,
gevolgd door 3 uur bij 90°C. Nadien wordt gedurende 8 uur een post-curing uitgevoerd bij
120°C onder vacuüm.
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9.5 Synthese van bisM-PEO
75g PEG met een moleculair gewicht van 1500, 2000 of 3000 g.mol-1 wordt gedroogd
onder vacuüm bij 80°C. Hieraan wordt 190ml CH2Cl2 en xml TEA toegevoegd. De kolf
wordt in een ijsbad geplaatst, waarna yml MAC druppelsgewijs wordt toegevoegd. De
reactie gaat gedurende 12 uur door bij kamertemperatuur.
Na reactie wordt het triëthylamine-hydrochloride-zout afgefiltreerd tot een helder filtraat
wordt bekomen, waarna dit wordt geprecipiteerd in gekoelde diëthylether. Het neerslag
wordt afgefiltreerd en gedroogd. 
Het gedroogde neerslag wordt opnieuw opgelost in CH2Cl2 en wordt drie maal
geëxtraheerd met een 5% NaOH-oplossing. De organische fase wordt overnacht gedroogd
op magnesiumsulfaat. Na affiltreren van het magnesiumsulfaat wordt het filtraat tenslotte
opnieuw geprecipiteerd in gekoelde diëthylether, afgefiltreerd en gedroogd.
(rendement: 85%)
Tabel 9.1: Hoeveelheden reagentia voor 75g PEG
Mn PEG (g.mol-1) xml TEA yml MAC
1500 18 13
2000 14 9.5
3000 9 6.5
9.6 Synthese van SPN
In een drooggevlamde tweenekkolf van 25ml wordt xg bisM-PEO gebracht onder
stikstofatmosfeer. De kolf wordt in een oliebad van 70°C geplaatst, waarna yml
alkylmethacrylaat wordt toegevoegd. Voor hoge gewichtsgehaltes bisM-PEO wordt z (of
z’) ml tolueen toegevoegd (zie Tabel 9.2). Enkel voor het bisM-PEO1500 worden SPN met
90wt% bisM-PEO gesynthetiseerd, waarbij, zoals vermeld in hoofdstuk 8, de hoeveelheid
solvent werd gewijzigd tussen twee verschillende reeksen SPN.
Wanneer een homogeen reactiemengsel wordt bekomen, wordt het 1.5 wt% BPO  (t.o.v.
alkylmethacrylaat) toegevoegd, waarna onmiddellijk wordt ontgast. Het reactiemengsel
wordt tussen twee glasplaten gespoten die, naargelang de gewenste dikte van het netwerk
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(1 of 2 mm), op een welbepaalde afstand van elkaar worden gehouden met behulp van een
siliconespacer. Bij de synthese van de tweede reeks SPN voor de ionaire-
conductiviteitsmetingen wordt het reactiemengsel niet tussen de glasplaten gespoten, maar
wel op de onderste glasplaat gegoten, waarna de tweede glasplaat er bovenop wordt
geplaatst.
Tabel 9.2: Hoeveelheden reagentia voor de synthese van SPN
PEO/PMMA bisM-PEO (g) MMA (ml) BPO (g) Tolueen (ml)
20/80 1.75 7.5 0.105 /
40/60 4.00 6.4 0.09 /
60/40 6.00 4.3 0.06 2.0
80/20 8.00 2.1 0.03 3.0
90/10 9.00 1.2 0.015 4.0 (of 1.0)
PEO/P(n-BMA) bisM-PEO (g) n-BMA (ml) BPO (g) Tolueen (ml)
20/80 1.75 7.9 0.105 /
40/60 4.00 6.7 0.09 /
60/40 6.00 4.5 0.06 2.0
80/20 8.00 2.2 0.03 4.0
90/10 9.00 1.1 0.015 4.0 (of 1.0)
PEO/P(tert-BMA) bisM-PEO (g) tert-BMA (ml) BPO (g) Tolueen (ml)
20/80 1.75 8.0 0.105 /
40/60 4.00 6.9 0.09 /
60/40 6.00 4.6 0.06 3.0
80/20 8.00 2.3 0.03 4.0
90/10 9.00 1.2 0.015 4.0 (of 1.0)
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Het reactiemengsel wordt in de oven geplaatst, waarna polymerisatie kan plaatsgrijpen
gedurende 5 uur bij 80°C en daarna overnacht bij 110°C. Daarna wordt gedurende 8 uur
een postcuring uitgevoerd bij 110°C onder vacuüm.
9.7 Opladen van SPN met LiTFSI
50 g LiTFSI wordt opgelost in 50cl CH3CN zodat een verzadigde oplossing wordt
bekomen. Cirkelvormige schijfjes met een diameter van 2 cm en een dikte van 1 mm
worden in deze oplossing gebracht. Na een bepaalde tijd worden deze schijfjes terug uit de
oplossing gebracht, waarna ze gedroogd worden onder vacuüm bij 40°C. Door variatie van
de tijdsduur in de LiTFSI-oplossing kan het zoutgehalte in de SPN gevarieerd worden.
9.8 Gebruikte apparatuur
9.8.1 PALS-apparatuur
Zie hoofdstuk 4.
9.8.2 Gel Permeatie Chromatografie (GPC)
GPC-analyses werden uitgevoerd met een 60cm PL-kolom, mixed C (hoofdstuk 5) of 10³Å
(hoofdstuk 7), met CHCl3 als eluens. Detectie gebeurt met een Helz RI-detector LCD 212.
Calibratie werd uitgevoerd met behulp van polystyreenstandaarden.
9.8.3   Nucleair Magnetische Resonantie (1H-NMR)
1H-NMR-opnames gebeurden met een Bruker AM 500MHz-toestel. Deuteroform werd
gebruikt als solvent.
9.8.4 Dynamisch Mechanische Analyse (DMA)
De DMA-analyses werden uitgevoerd in de “bending”-mode, waarbij het monster,
naargelang de grootte en stijfheid, aan één zijde (single cantilever) of aan beide uiteinden
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(dual cantilever) wordt vastgeklemd, met behulp van een toestel type PL-MK AA van TA-
instruments. De opwarmsnelheid bedroeg 3°C.min-1 en er werd een frequentie van 1 Hz
aangelegd.
9.8.5 Differentiële Scanning Calorimetrie (DSC)
De DSC-metingen werden uitgevoerd op een Perkin Elmer 7, voorzien van een
koelsysteem TAC 7/DX op basis van vloeibare stikstof. De opwarm- en afkoelsnelheid
bedroeg telkens 10°C.min-1.
9.8.6 Thermo-Gravimetrische Analyse (TGA)
De TGA’s werden opgenomen met een Polymer Laboratories TGA (type PL-TG 1000),
onder N2-atmosfeer.
9.8.7 Gasdiffusie
In Figuur 9.1 wordt de experimentele opstelling voor de gasdiffusie-experimenten
weergegeven. Deze bestaat uit: 
¾ een gastoevoer met manometer (m1), die de aangelegde druk van het permeatiegas
regelt.
¾ een permeatiecel, waarin zich het te onderzoeken polymeer bevindt.
¾ een cel met welgekend volume V2
¾ twee manometers (m2 en m3) die samen een ruim meetbereik hebben 
¾ enkele kleppen
¾ een vacuümpomp die het geheel onder vacuüm brengt.
De opstelling wordt in een gethermostatiseerde kast opgesteld. Voor elke meting wordt het
geheel gedurende 1 uur onder vacuüm gebracht.
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Figuur 9.1: Experimentele opstelling voor de bepaling van de permeabiliteit van
CO2 in EVA-copolymeren.
9.8.8 Complexe Impedantie
De wisselstroommetingen worden uitgevoerd onder vacuüm en in functie van de
temperatuur. De experimentele opstelling wordt weergegeven in Figuur 9.2. Met behulp
van een Buchi-oven wordt het gehele systeem verwarmd. De polymeerelektrolyt wordt op
de onderste elektrode geplaatst, waarna de bovenste elektrode en de monsterhouder er
gedeeltelijk overheen geschoven worden en dit geheel in een pyrex omhulsel wordt
geplaatst. 
Vooraleer de eigenlijke meting wordt uitgevoerd, wordt de polymeerelektrolyt overnacht
gedroogd onder vacuüm bij 80°C. Tijdens dit vacuüm-droogproces wordt de bovenste
elektrode nog niet tot tegen de polymeerelektrolyt gebracht zodat deze op een efficiënte
manier gedroogd  wordt. 
Daarna wordt met behulp van een drukstaaf de bovenste elektrode tot tegen de
polymeerelektrolyt gebracht en goed aangedrukt, zodat een optimaal elektrisch contact
bekomen wordt, waarna de meting bij de verschillende temperaturen wordt uitgevoerd.
Met behulp van de referentie-, hulp- en werkelektrode wordt bij de verschillende
meettemperaturen vanaf ongeveer 120°C tot kamertemperatuur een wisselspanning van 10
mV aangelegd en wordt de frequentie gevarieerd van 1000 Hz tot 106 Hz. 
gas
m1
permeatiecel
V2
m2 m3
atmosfeer
Gethermostatiseerde
kast
vacuümpomp
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Figuur 9.2: Experimentele opstelling voor de bepaling van σ  in
polymeerelektrolyten
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Free volume in a polymer can be defined as the unoccupied regions in the polymer. These
holes are the result of a non-perfect ordening of the polymer chains and are accessible for
movements of polymer segments.
The free volume concept in polymers supports a lot of our basic knowledge of the
macromolecular behaviour and allows us to explain several correlations between the
structure of a polymer and its physicochemical properties related to molecular mobility.
During the last decades, there was an intensive search for methods that could measure or
calculate the free volume parameters (size and volume fraction) of the holes. Until
recently, a simple direct method of measuring had not been found. The extremely small
size and the short lifetime of the free volume hole are the main cause of the experimental
problems.
Positron annihilation lifetime spectroscopy (PALS) is a technique that is being used for the
detection of defects and holes with a size of approximately 10-10m in metals, semi-
conductors and zeolites. This technique uses the lifetime of subatomic particles, namely
positrons, which are being injected into the investigated material by means of a radioactive
source.
Since the free volume holes in polymers are presumed to be of a similar size as these holes
and defects, it was thought at the end of the 80’s that this technique might also be useful
for the characterisation of free volume in polymers. By means of the PALS-technique, it
would be possible to investigate the free volume holes in polymers in a non-destructive
way.
During the last decade, the PALS-technique has been developed as a tool for the
characterisation of free volume in an almost routine way.
At the beginning of this PhD, the PALS-technique was considered to be the most
appropriate method to obtain information correlated to the free volume in a direct way. 
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The aim of this PhD thesis was to discover both the possibilities and limitations of the
PALS-technique in this research field. In the first part of this thesis, the development and
the use of the free volume concept in polymer science has been illustrated. It was shown
that this concept nowadays still plays a major role in the interpretation of certain
physicochemical properties of polymers.
After a short overview of some other measuring techniques that are being used for an
indirect determination of the free volume, the principle of the PALS-technique was
described in chapter 4. In the same chapter, the meaning of the PALS-analysis parameters
τ3 and I3 has been explained. 
τ3, which stands for the lifetime of the ortho-positronium in the polymer material, can be
considered as a measure of the size of the free volume holes in the polymer. However, the
meaning of I3, which is a measure for the formation of ortho-positronium in the polymer,
gives currently rise to a lot of discussion. The fact that many researchers still correlate I3
with the fraction of free volume in a polymer material was already questionned in literature
and this was further discussed based on our own experimental results. 
In the second part of this thesis, some practical topics were worked out in order to reveal
the influence of certain polymer specific properties on the PALS-parameters and to show
in which way these parameters could be correlated to the free volume.
Linear homopolymers
The influence of the molecular weight and polydispersity of a polymer on the PALS-
analysis parameters has been investigated at room temperature. For this, a series of linear
homopolymers has been synthesised. At the measuring temperature (room temperature),
which is well below the glass transition temperature of the investigated polymer (PS), these
parameters do not influence the PALS-analysis in a significant way.
Homopolymer networks
The influence of the degree of crosslinking has been investigated for two types of
homopolymer networks (polystyrene (PS) and poly(methyl methacrylate) (PMMA)). DMA
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analysis of these networks showed that the glass transition moves to higher temperature
and that the transition region broadens with an increasing degree of crosslinking.
Correspondingly, the evolution of τ3 as a function of temperature shows a change in the
slope of the curve in the glass transition region. Independently of the method that was used
to determine the Tg of the polymer (DMA, DSC, PALS), an increase in Tg has been
observed with increasing crosslinking density. However, the increase in Tg (PALS) is
significantly slower than the increase in Tg(DMA). This difference has been attributed to
the fact that both techniques detect a similar phenomenon on a different time scale. As
such, these results are an illustration of the so-called “microscopic” character of the PALS-
technique, opposed to the macroscopic character of DMA.
Above Tg, the evolution of τ3 as a function of the degree of crosslinking can be correlated
to the viscoelastic properties of the polymer (E’ in the rubber plateau) as determined by
DMA.
For the PS-networks, the evolution of I3 as a function of temperature depends on the
measuring cycle, i.e. whether a temperature increase or decrease is performed. For the
temperature increase, a so-called “V-shape” could be observed, which was not present in
the case of the PMMA-networks. This investigation is an illustration of the fact that the
meaning of the PALS-analysis parameter I3 as a direct measure for the number of free
volume holes has to be considered as “doubtful” or false.
Statistical EVA-copolymers
In chapter 6, a series of statistical EVA-copolymers has been investigated. For two of these
copolymers, the permeability of CO2 has been tested. The permeability of CO2 through the
EVA-copolymers is mainly controlled by the solubility of CO2 in the polymer and less by
the diffusivity of CO2. Thus, correlation of the permeability with the free volume was not
possible.
The EVA-copolymers were characterised by means of TGA, DMA and DSC. This resulted
in a subdivision of the EVA-copolymers into two classes of polymers, namely the
semicrystalline EVA-copolymers with a low vinylacetate(VA)-content on the one hand and
the amorphous EVA-copolymers with a higher VA-content on the other hand.
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In the PALS-analysis of the EVA-copolymers, a lot of attention has been paid to the
influence of the experimental conditions on the PALS-analysis parameters. I3 appeared to
be extremely sensitive to changes in the experimental setup, while τ3 did not change. 
The influence of the VA-content of these copolymers on τ3 and I3 has also been
investigated. Above Tβ, τ3 increased as a function of the VA-content for the amorphous
copolymers, while it showed hardly any change for the semicrystalline polymers.
However, for I3 the opposite has been observed: there was a clear difference in I3 as a
function of VA-content for the semicrystalline polymers while I3 was almost independent
on the VA-content for the amorphous polymers.
During the evaluation of the EVA-copolymers, it became once again clear that I3 can not
be considered as a simple measure of the number of free volume holes. Apparently, this
parameter is being influenced both by external factors, such as the experimental set up of
the measuring system, as by internal factors such as the polarity of the polymer. 
This implies that when a PALS-analysis of a polymer is being performed, only the
information contained in τ3 can be used directly. Thanks to the fact that this parameter
appears to be a lot less sensitive to experimental conditions, results of a PALS-analysis of a
polymer, conducted by different research groups, can be compared. 
Segmented polymer networks
In the final chapter, a series of segmented polymer networks (SPN) has been investigated.
These SPN contain a poly(ethylene oxide) component on the one hand and a poly(alkyl
methacrylate) component on the other hand. For the alkyl side chain three different types
have been chosen, namely methyl, n-butyl and tert-butyl. This choice was mainly based on
the difference in voluminous character of these alkyl groups.
The thermomechanical properties of the SPN have been investigated by means of DMA
and DSC. The variation of the components in the SPN (i.e. type of alkyl methacrylate and
weight percentage of PEO) has a clear influence on both phase separation and crystallinity
of the SPN. The degree of phase separation and of crystallinity in the SPN increase with
the PEO-content. This is most pronounced in the SPN based on poly(n-butyl methacrylate)
as copolymer, while the SPN based on poly(methyl methacrylate) as copolymer show the
lowest degree of phase separation and crystallinity.
The ionic conductivity of polymer electrolytes based on some of these SPN with a high
PEO-content has been determined. The SPN with poly(n-butyl methacrylate) as copolymer
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have the highest ionic conductivity, while the SPN with poly(tert-butyl methacrylate) as
copolymer have the lowest conductivity.
For the PALS-analysis of some of the synthesised SPN, only the τ3-parameter has been
considered, since it had been shown before that the information contained in I3 is far from
clear. The influence of the alkyl side chain of the poly(alkyl methacrylate) on τ3 is clearly
noted. For the three types of SPN, at low temperature, a decrease in τ3 is observed with
increasing PEO-content, which illustrates the difference in the voluminous character of the
alkyl side chain compared to the ethylene oxide units. Also, when comparing SPN with a
high alkyl methacrylate-content, the influence of the side chain on the value of τ3 can be
seen: τ3 is clearly lower for the SPN based on poly(methyl methacrylate) than for the other
two types.
As a conclusion, it is obvious that care should be taken when using the PALS-technique for
the characterisation of free volume in polymers. Especially the interpretation of I3 is far
from evident and is currently world-wide under intensive investigation. The information
obtained through τ3 leads to valuable information about the free volume sizes of the
investigated polymer materials.
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